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L'aluminium est un métal jeune, puisqu'il est né industriellement en 1886. Il possède
des qualités intrinsèques qui sont les atouts de son développement futur. Elles sont:
- sa légèreté (densité 2,7) qui associée à son excellente résistance à la corrosion en milieu
oxydant, lui donne une place de premier plan dans les applications du domaine des transports où
tout gain de poids est susceptible de se traduire par un gain d'énergie, ou permet le transport
d'une quantité de produit plus grande,
- sa conductibilité électrique et thermique élevée,
- son excellent pouvoir réflecteur de la lumière et de la chaleur,
- son aptitude à se prêter à toute sorte de traitement de surface (satinage, brillantage,
anodisation colorée ou non) permettant des effets décoratifs,
- sa bonne aptitude à la mise en forme à chaud et à froid,
- sa non-toxicité,
- son bon comportement aux basses températures sans risque de fragilisation,
- ses grandes possibilités de durcissement qui font que l'on dispose actuellement de toute une
gamme d'alliages dont la résistance mécanique varie de 50 MPa, pour l'aluminium raffiné à
l'état recuit, à plus de 700 MPa, pour certains alliages de la série 7000 à l'état revenu,
- enfin, ses grandes possibilités de recyclage qui, quoiqu'encore peu exploitées en France,
permettent une valorisation particulièrement attractive des déchets. C'est ainsi que l'énergie
nécessaire pour produire 1 kg d'aluminium à partir de déchets représente seulement 5 % de
l'énergie qui aurait été consommée pour produire la même quantité d'aluminium par électrolyse.
Les utilisateurs étant de plus en plus exigeants sur les performances des produits
d'aluminium, les transformateurs demandent un grain de fonderie uniforme et fin, limité à 300
mm environ, ce qui demande un contrôle particulier des conditions de solidification. Ces
demi-produits appartiennent à des familles d'alliages industriels coulés classiquement en
coulée verticale.
Le problème est donc d'avoir par coulée continue un grain suffisamment fin. Pour cela,
différentes techniques sont utilisées. Nous les classerons en techniques chimiqu~s et techniques
dynamiques. Nous laissons de côté les techniques relevant essentiellement du contrôle de
température, par exemple, la solidification rapide, car elles s'appliquent à des cas où le liquide
possède au moins une dimension très faible « 100 mm) couches minces, rubans et poudres. De
même, nous laissons de côté les techniques de coulée semi-solide.
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1) - L'affinage chimique :
La presque totalité des alliages industriels subissent l'affinage (à des teneurs d'environ
1 à 3 kg par tonne) par addition d'un alliage mère, généralement l'ATSB. Les expériences
montrent que :
- il faut un excès de Ti vis à v!s du rapport stoechiométrique TVB,
- l'efficacité est fonction du temps d'attente avant coulée,
- la taille du grain
. diminue avec l'augmentation des quantités d'affinant,
. est fonction de l'alliage,
. dépend de la vitesse de refroidissement.
Les résultats sont très satisfaisants, mais pour les alliages à haute résistance, les
utilisateurs font remarquer que les particules de composés intermétalliques qui résultent de
l'addition peuvent constituer des amorces de rupture d'où l'intérêt des méthodes dynamiques
d'affinage.
Dans le même ordre d'idée, un certain affinage peut résulter de l'addition de certains
éléments qui, sans former de phases intermétalliques, peuvent augmenter la surfusion
constitutionnelle. C'est l'effet désigné par le terme "d'inhibiteur de croissance" (growth
restrictor, HALL et JACKSON, 1967).
2) - L'affinage dynamique :
Les méthodes d'affinage dynamique mettent en jeu l'agitation du métal liquide en cours
de solidification. Différentes techniques peuvent être mises en oeuvre :
1) Les ultra-sons sont très efficaces (CAMPBELL 1981-1983). Mai~ il se pose le problème de
la tenue de la tête ultra-sonore.
Du point de vue des mécanismes, les auteurs supposent que les vibrations détachent des
fragments dendritiques qui pour, la plupart fondent dans le liquide mais dont une certaine partie
servirait de germes. Toutefois, des expériences en solutions transparentes montrent un brassage
très important du liquide par le faisceau d'ultrasons et aucune fracture de dendrites. Les
mécanismes précis sont donc inconnus et aucune application industrielle ne se dessine.
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2) Les vibrations mécaniques du moule, mais les informations sur ce sujet sont rares.
3) Le brassage mécanique est efficace mais pose le problème de la tenue de l'agitateur et de son
retrait (MASCRE, 1962).
4) Le brassage électromagnétique a l'avantage de résulter d'une action à distance et donc ne
provoque aucune pollution. Ce procédé est développé industriellement sous le nom de procédé
CREM (RIQUET et MEYER 1987).
On sait que le brassage affine mais les mécanismes ne sont pas encore connus. Les idées
couramment acceptées sur le sujet peuvent être résumées de la façon suivante :
Une idée préalable est que les cristaux équiaxes se forment dans un bain en surfusion,
mais cette surfusion est une fraction seulement de la surfusion de ce bain qui existe le long de sa
frontière froide. Compte tenu des surfusions observées, la nucléation homogène n'est pas
possible. La nucléation équiaxe est donc hétérogène mais les opinions diffèrent sur l'origine des
germes. En l'absence de particules dues à des agents nucléants, les cristaux équiaxes peuvent se
former à partir de fragments dendritiques entrainés dans le liquide mais qui ont été formés
ailleurs.
Une première hypothèse est que le liquide en contact avec la paroi froide lors de la
coulée subit une surfusion très importante. Il peut donner naissance à de nombreux germes
prédendritiques. Ils seront entrainés par les mouvements du liquide et peuvent refondre plus ou
moins complètement (GENDERS, 1926). De ce point de vue les conditions de coulée en
particulier la surchauffe comptent beaucoup.
Une seconde hypothèse est que ces fragments dendritiques ont été arrachés au front
solide-liquide par les mouvements de convection du liquide (BOLLING 1971). Le brassage peut
jouer beaucoup dans ce cas. Ce mécanisme a été étudié par TILLER et O'HARA (1968) d'un point
de vue essentiellement théorique. Toutefois, les observations sur modèles transparents sont
contradictoires.
Une autre hypothèse est l'ensemencement du liquide par des·germes formés à sa surface
qui s'en dégagent sous l'effet de la gravité (ROSENHAIN 1926 et SOUTHIN 1967). Ainsi,
l'isolement thermique de la surface libre devrait supprimer cette source de cristaux. Toutefois,
même dans ce cas, la cristallisation. équiaxe existe. Une variante de ces mécanismes est la
fragmentation des cristaux équiaxes. La notion de big-bang attribué à CHALMERS traduit l'idée,
confirmée par les observations sur matériau transparent, que l'apparition des cristaux équiaxes
s'effectue en très peu de secondes. Elle est presque instantanée. Si le mécanis'me de fragmentation
a lieu, il faut qu'il soit quasi instantané.
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Le présent mémoire expose une série d'expériences et une modélisation théorique qui
visent à élucider les mécanismes de l'affinage du grain par brassage électromagnétique. On étudie
l'influence de l'intensité du brassage et de la composition sur la taille de grain équiaxe.
L'alliage que nous avons principalement étudié est le 5182 (AI-Mg). Il est utilisé pour
le bOÎtage des boissons, notamment le couvercle tandis que l'alliage de type 3004 (AI-Mg-Mn)
est utilisé pour le corps des boÎtes.
Ces alliages demandent une plasticité suffisante pour permettre par exemple la .
déformation sur des lignes continues d'emboutissage-étirage à très haute productivité (jusqu'à
500 millions de boites par an). Cette caractéristique dépend notamment de la taille de grains,
qui doit être inférieure à 300 mm. Par ailleurs des essais ont été fait sur le 6060, alliage
utilisé pour faire des profilés en menuiserie métallique, ainsi que les alliages 2024 et 7010
typiques des utilisations aéronautiques. La composition des alliages étudiés est indiquée dans
l'annexe Ba
Finalement des essais de référence ont été faits sur de l'aluminium commercial 1050
(noté également A5)a L'ensemble des essais est récapitulé dans l'annexe H.
Les techniques expérimentales sont détaillées dans le chapitre 2. Elles comportent une
série de solidifications dans une lingotière à brassage électromagnétique. Elle est instrumentée
d'un grand nombre de thermocouples. Les lingots sont caractérisés par macrographie. Les tailles
de grains sont mesurées par micrographie. Le chapitre 3 détaille les observations
macrographiques et micrographiques. Le chapitre 4 décrit et exploite les thermogrammes
obtenus. Le chapitre 5 développe un modèle qui décrit la nucléation et la croissance des grains
compte tenu du brassage. Enfin, dans le chapitre 6, les résultats expérimentaux sont analysés à





L'installation expérimentale réalisée au laboratoire est conçue pour étudier les
effets de divers paramètres, tels que la composition des alliages, la température ou
l'influence du brassage électromagnétique sur la structure de grains de solidification.
Le contexte industriel de cette étude a imposé des dimensions relativement
grandes pour une installation de laboratoire. Les conditions doivent être comparables à
celles de production de l'aluminium par la coulée semi-continue, en particulier celle
du procédé C.R.E.M.
Le dispositif expérimental est une évolution de celui caractérisé par MEYER et
coll.(1984). Pour aider à la transposition aux cas industriels, et faciliter
l'instrumentation de la lingotière, sa capacité est voisine de 15 kg. Sa forme, ainsi que
les conditions aux limites imposées, que nous allons définir par la suite, font que le
lingot coulé peut, avec une approximation raisonnable être assimilé à une "tranche
verticale" d'une biHette d'aluminium coulée en procédé semi-continu. Toutefois il n'y a
pas ici de "tirage" de lingot par le fond.
Afin d'aider à la compréhension le montage est conçu de façon symétrique par
rapport au plan médian vertical. Ainsi les phénomènes qui s'y déroulent sont
bidimensionnels. Pour garder à l'écoulement ce caractère plan, le brassage est induit
par un inducteur polyphasé à champ glissant. Il crée une recirculation du métal liquide
semblable à celle existant sur l'installation industrielle.
Le refroidissement sur une des faces doit être de l'ordre de celui imposé par
l'aspersion d'eau sur la coulée continue. Le dispositif réalisé ici permet d'atteindre cet
objectif avec des flux thermiques évacués de l'ordre du mégaWatt par mètre carré.
L'implantation de thermocouples dans le bain permet de suivre l'évolution du champ de
température au cours de la solidification du métal.
La lingotière est démontable, permettant ainsi de récupérer facilement le
lingot après solidification compiète, et de faire son étude métallographique.
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Figure 2. 1 : Lingotière à brassage électromagnétique : à gauche, vue générale, avec la
chaine de mesure ; à droite, lingotière ouverte montrant le lingot en cours de
démoulage.
2.1.2 DESCRIPTION DU DISPOSITIF
2.1 .2.1 Caractéristiques de la lingotière
La lingotière est un parallélépipède dont une vue est présentée figure 2.1. Ses
dimensions internes sont de 400 mm x 200 mm x 70 mm. Le moteur linéaire est
appliqué sur l'une des petites faces latérales verticales. Il est séparé du métal par un
panneau de fibres de céramiques et une plaque d'inox qui le protège. Il peut entrainer
le métal liquide soit vers le haut, soit vers le bas.
Un dispositif de refroidissement est installé sur la face opposée. Il est constitué
d'une série de tubes horizontaux en cuivre, régulièrement percés de trous, alimentés
par de l'eau sous pression. Ces tubes sont disposés sur toute la hauteur de la
lingotière. Lorsque la vanne d'alimentation est ouverte, une lame d'eau continue
s'établit sur la plaque d'inox, qui est en contact avec le métal liquide lors de la
solidification. L'eau est ensuite évacuée par des tuyaux situés dans la partie inférieure
de la lingotière.
Pour avoir des conditions expérimentales reproductibles il faut que le
refoidissement du métal liquide commence seulement quand la lingotière est pleine, et
que le brassage induit par le moteur linéaire soit établi dans tout le volume. En effet le
métal est préalablement fondu dans un four basculant, puis versé dans la lingotière.
Cette dernière opération prend quelques secondes.
Si nous commençons à refroidir dés le début de la coulée, nous risquons de
solidifier le métal au fur et à mesure de son arrivée dans la lingotière. C'est pourquoi
un écran isolant escamotable a été mis au point. Cet écran se compose d'une fine tôle
sur laquelle est fixée une plaque d'isolant thermique. Ainsi la paroi refroidissante est
masquée au métal liquide pendant le remplissage de la lingotière et pendant l'étape
d'amortissement de la quantité de mouvement induite par sa coulée.
Le fond de la lingotière est constitué de ciment réfractaire recouvert d'une nappe de
fibres isolantes. Des déflecteurs isolants en arc de cercle permettent d'éviter la
formation d'angles morts au fond de la lingotière, angles morts qui risqueraient de
produire des recirculations parasites. Ils assurent ainsi la formation d'un seul vortex.
L'étanchéité est assurée par des nappes de fibres isolantes. L'ensemble est serré par
des tirants horizontaux.
2.1.2.2 Technique du brassage
La technique utilisée est la même que celle de MEYER (1983). Un moteur linéaire
crée un champ glissant le long d'un plan vertical. Le métal liquide suit le déplacement
du champ magnétique avec un glissement important. L'inducteur est alimenté en
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courant triphasé avec une fréquence de 50 Hz. L'effet du chauffage par induction est
négligeable à une fréquence aussi faible, seul domine l'effet du brassage. Un avantage
de cette technique est que la vitesse du fluide le long de la paroi proche de l'inducteur
peut être réglée indépendamment des gradients de température éventuellement
présents dans le liquide. MEYER montre que la vitesse du liquide au voisinage de la
paroi sur laquelle est fixé l'inducteur varie comme une fonction linéaire du courant
dans l'inducteur.
2.2 LE SYSTEME D'ACQUISITION DE TEMPERATURE
La solidification d'un lingot est un phénomène transitoire. Pour étudier son
déroulement, il est important de connaÎtre à chaque instant la carte des températures
dans le métal. Dans ce but, nous avons' disposé des thermocouples de type K
(Nickel-Chrome, Nickel allié) répartis sur la hauteur et la longueur de la lingotière.






Fig 2.2- Schéma indiquant la position la plus courante des thermocouples.
2.2.1 Les thermocouples :
Pour obtenir des couples les qualités de justesse souhaitées, il faut prenqre
un certain nombre de précautions dans leur préparation. Les thermocouples utilisés
pour une même expérience sont tous construits à partir d'une même bobine de qualité
dite demi-norme. Les deux conducteurs ont un diamètre de 0,25 mm et sont gainés
séparément par de la soie de verre. Une gaine du même isolant les protège. Le diamètre
global est de 1 mm.
Les fils sont d'abord dénudés sur la longueur utile. Il faut éviter de les
étirer car l'écrouissage diminue leur pouvoir thermo-électrique. En effet on peut
avoir un allongement supérieur au centimètre si certaines précautions ne sont pas
prises. Un dégraissage des fils à l'acétone est ensuite effectué. Il faut éviter le contact
des fils avec les doigts. L'expérience prouve que ce n'est pas toujours facile. De plus la
résistance à la corrosion des alliages de nickel formant le couple est dûe à la formation
d'une couche protectrice, il faut donc éviter de la détruire.
Les fils sont passés dans une gaine bifilaire en alumine, longue de 200 mm.
Son diamètre externe est de 1,8 mm avec deux trous de 0,6 mm de diamètre interne.
Les faibles dimensions du bifilaire sont voulues, pour limiter les perturbations de
l'écoulement du métal liquide, et les fuites thermiques par conduction.
Les fils du thermocouple sont torsadés sur 5 mm environ, pour faciliter
leur soudure. Celle-ci est faite par la technique T.I.G. (Tungstène Inerte Gaz) sous
argon. Grace à ces précautions les fluctuations des mesures sont faibles et permettent
une bonne sensibilité. A titre de comparaison, les soudures effectuées au chalumeau à
acétylène créent une pollution importante des thermocouples, qui provoque des
fluctuations de plusieurs degrés comme le montre la figure 2.3.
La qualité des mesures dépend de la soudure. Elle doit être de petite taille
et sphérique. On commence par fondre le bas de la torsade, et on remonte pour la faire
disparaître complétement en formant une boule. Dans le cas où la torsade n'a pas
complétement disparu la température mesurée sera plutôt celle du dernier point de
contact entre les deux conducteurs du couples .
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La centrale de mesures est placée près de la lingotière. Ceci permet d'éviter
les câbles de compensation. En effet, la sélection opérée sur ces fils est moins sévère .
que celle réalisée sur le couple lui-même, ce qui peut considérablement diminuer la
précision des mesures.
Le faisceau des thermocouples est enfilé dans une tresse en inox reliée au
"guard" du multiplexeur où sont branchés les thermocouples. Ainsi ils sont blindés
contre le rayonnement hertzien, qui peut perturber notablement les mesure.s.
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Fig 203 - Exemple d'enregistrement de température sur deux thermocouples l'un soudé au
chalumeau à acétylène (a), l'autre par technique T.I.G.(b).
Après étalonnage (voir paragraphe 202.3.) les thermocouples sont
positionnés dans la lingotière. Ils sont maintenus par le tube bifilaire d'alumine
traversant l'une des grandes faces latérales. Les soudures des thermocouples sont nues
et placées légèrement en retrait du plan vertical médian de la lingotière. A la fin de la
solidification les thermocouples noyés dans le métal sont perdus : il faut donc les
renouveler à chaque expérience. La préparation des thermocouples et leur calibrage
sont les étapes fastidieuses. Dans le but d'alléger cette partie du travail, on a envisagé
de protéger les thermocouples du métal liquide par une gaine en inox. Ceci devait
permettre de les récupérer pour une expérience ultérieure. Mais , il a été constaté un
écart important entre les températures mesurées par les thermocouples nus et ceux
gainés d'inox. Ces derniers indiquaient généralement de 30° à 40° en moinso Nous
avons donc abandonné cette solution. Dans l'annexe E, les mesures effectuées à partir
des thermocouples gainés inox, ainsi que les résultats déduit de leurs thermogrammes
sont en petits caractères.
2.2.2 Le système d'acquisition :
Le système d'acquisition est formé par une centrale de mesure, pilotée par
un micro-ordinateur auquel elle transfère périodiquement ses mesures. Jusqu'en
1985 la centrale a été une HEWLETT PACKARD 3497 A, l'ordinateur un TEKTRONIX
4051. Les mesures étaient enregistrées sur cassette magnétique. Il fallait 4 secondes
pour mesurer la température indiquée par les quatorze thermocouples. La cadence
s'avérait insuffisante pour mettre en évidence les phénomènes qui nous intéressaient.
Pour améliorer la sensibilité des mesures, la vitesse d'acquisition et l'exploitation des
thermogrammes, un nouveau système a été acquis. Il est composé d'un
micro-ordinateur HP VECTRA, muni d'un disque dur de 20 mégaoctets, et d'une
centrale de mesures HP 3852 A. Celle-ci comporte un voltmètre électronique
intégrateur, un convertisseur analogique-numérique, un multiplexeur, ainsi qu'un
micro-processeur de commande. Les mesures sont réalisées en moins de 2 secondes.
Toujours pour améliorer la connaissance 'des phénomènes mis en jeu lors de la
solidification, il faut augmenter la cadence d'acquisition des mesures. Dans les derniers
essais nous avons muni la centrale d'une extension de mémoire vive de 256 ko
permettant ainsi de faire toute l'acquisition sans transfert vers l'ordinateur qui est
.une perte importante de temps. Le logiciel permet de faire de l'acquisition pendant
environ 1000 secondes sur 6 thermocouples. A la fin des mesures, le fichier de
données est transféré sur le disque dur pour y être stocké puis exploité. Nous avons
concilié vitesse d'acquisition et précision de la fTlesure en jouant sur le temps
d'intégration du voltmètre. Nous avons gagné un facteur 4 sur la vitesse d'acquisition
tout en gardant une précision meilleure que 0,15 0 C.
2.2.3 Calibrage et étalonnage des thermocouples.
Les premières expériences ont vite démontré que pour pousser au maximum
l'exploitation des thermogrammes, vu l'échelle à laquelle nous travaillions, il fallait
pouvoir les comparer efficacement. C'est pour cela que nous avons mis en oeuvre
d'abord une procédure de calibrage et dans un dernier temps une procédure
d'étalonnage.
2.2.3.1 Procédure de calibrage.
Le calibrage consiste à déterminer les écarts de mesure entre les thermocouples et
un thermocouple de référence choisi arbitrairement parmi eux. Les courbes
expérimentales sont ensuite corrigées de cet écart, ce qui facilite les comparaisons, et
la discussion des courbes de refroidissement.
Tous les thermocouples utilisés pour une même expérience de solidification sont
placés dans un four, construit spécialement pour servir de corps noir, et homogène en
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température. Il est isolé thermiquement de telle manière que son refroidissement soit
lent (environ 60 °C/h). Nous coupons l'alimentation électrique du four quand la
température est d'environ 780 oC. Mais par inertie, elle atteint 800 à 810°C. Le
calibrage se fait pendant le refroidissement à l'abandon du four, pour éviter les
parasites électriques dus au régulateur tout ou rien, qui viennent perturber le signal
enregistré. Nous obtenons pour chaque thermocouple une courbe (Fig. 2.4 b)
dont
l'équation est déterminée par simple régression linéaire. Pour le thermocouple à
calibrer elle s'écrit:
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pour le thermocouple de référence :
Tref(t) = Aref·t + Bref
(2.01 )
(2.02)
Lors de la solidification à l'instant t', le thermocouple i donne une
température Tmi en fonction du temps. La correction de calibrage consiste à trouver
l'instant t' pour lequel (Fig 204):
(2.03)





Les corrections sont généralement faibles pour des thermocouples de la
même série. Un essai de calibrage a été fait en gardant le même thermocouple de
référence pour plusieurs expériences, en vue de les comparer. Soumis aux cycles
thermiques, le thermocouple de référence vieillissait très rapidement, et sa réponse
évoluait entre chaque calibrage, rendant la comparaison impossible.
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FIG. 2.4 - Méthode de calibrage des thermocouples: a) thermogrammes, b' )courbes de
calibrage
2.2.3.2 Etalonnage des thermocouples
Le simple calibrage se révèle insuffisant si l'on veut voir l'influence du
brassage sur la température de début de solidification ou du plateau, par rapport à la
température de liquidus de l'alliage. Pour répondre à ces questions il faut étalonner les
thermocouples dans la gamme de 630 à 660 oC. Du fait de la température de liquidus
des alliages étudiés, la méthode choisie est celle des étalons secondaires correspondant
aux équilibres solide-liquide. Nous avons choisi comme référence la température
d'équilibre solide-liquide de l'aluminium, 660,37 oC d'après SMITHELLS (1983).
Nous utilisons un four électrique pour faire la fusion du métal dans un creuset en
graphite pur, haut de 150 mm, diamètre 40 mm, contenant 1 kg de métal. Le métal
utilisé a une pureté supérieure à 99,99%. Le métal fondu doit être porté à quelques
degrés de surchauffe pour limiter le phénomène de recalescence qui perturbe le
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plateau. On laisse refroidir lentement le métal liquide. On suit l'évolution de la
température avec le couple à étalonner. Au moment de la solidification on observe un
palier de plusieurs minutes, (fig. 2.5) qui a pour température moyenne la
température de référence. Nous déterminons l'écart entre la valeur mesurée et la
valeur vraie. Nous corrigeons de cet écart les températures déterminées sur les
thermogrammes expérimentaux. Cette correction n'est valable que pour quelques
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Fig. 2D5., Thermogramme montrant le palier de solidification de l'aluminium pur utilisé
pour l'étalonnage des thermocouples.
2a3 - TECHNIQUES MACROGRAPHIQUES ET MICROGRAPHIQUES
Les métaux et alliages gardent de la solidification des traces que l'on nomme
structure de solidification. Ce terme recouvre des notions à deux échelles distinctes:
- à l'échelle de la pièce c'est la distribution des grains,
- à l'échelle de chaque grain, une distribution quasi périodique de la concentration des
solutés résultant du mode dendritique de la solidification et que l'on nomme
ségrégations dendritiques. Notre étude s'est axée sur la première notion, la meilleure
approche en étant sans aucun doute l'examen macro ou micrographique.
2.3.1- Macrographies
Le lingot est découpé en deux à mi-épaisseur. Le côté pour l'analyse
macrographique est celui ne contenant pas les thermocouples, ceci afin de faciliter le
surfaçage.
L'examen macrographique permet d'avoir une vue d'ensemble de la
structure de grains du lingot afin de savoir si le résultat escompté est atteint et de
choisir la zone sur laquelle une analyse micrographique sera faite. Pour observer la
structure de grains d'un lingot, il faut pratiquer sur celui-ci une attaque chimique
révélant les grains à l'oeil nu. Avant d'appliquer un réactif sur l'échantillon, ~elui-ci
a subi un surfaçage au tour, après le sciage, pour avoir un état de surface correct. Le
principe de l'attaque métallographique est de faire en sorte que deux grains voisins,
d'orientations différentes, aient des réflectivités différentes. La qualité de l'attaque
réside dans le contraste qu'elle apporte entre grains voisins.
Le choix des réactifs d'attaque macrographique nécéssite des essais préliminaires.
Beaucoup de facteurs peuvent venir perturber la qualité de l'attaque :
- La taille des grains
- La composition des alliages
- La porosité
- La température des bains d'attaque
- L'expérimentateur
- La qualité du surfaçage
- Le temps d'attaque.
Pratiquement, la procédure opératoire est remise en question à chaque
nouvel alliage. Il convient de distinguer deux familles d'alliages : ceux contenant du
cuivre et ceux n'en contenant pas. Les premiers donnent généralement une révélation
peu contrastée des grains. La formation de l'eutectique AI2Cu, très stable
chimiquement, diminue l'efficacité des réactifs. Ainsi ·l'attaque se fera
préférentiellement au coeur du grain. Pour s'affranchir de ce problème il faudrait
faire un recuit de l'échantillon en prenant des précautions sur les paramètres
temps-température afin de ne pas affecter la taille de grain. Cette technique n'a pu être
mise en pratique pour les échantillons macrographiques du fait de leur taille, nous ne
disposions pas de bain de sel assez grand. Nous avons donc essayé différents réactifs.
Les résultats sont regroupés dans le tableau 2.1". Pour les alliages 5182-2 et 1050
nous utilisons le réactif à base HF et l'eau régale. La difference de comportement entre
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les deux séries d'alliages 5182 est certainement dûe à la taiUe 'des grains. L'alliage
5182-1 a une taille 2 fois plus faible que l'alliage 5182-2, de plus il est plus
poreux. Ces porosités sont des points sensibles, où l'attaque est violente. Ainsi les
réactions s'emballent et les grains sont trop attaqués. Le dernier réactif décrit donne
de bons résultats pour les autres alliages.
2.3.2 Micrographies
La qualité du polissage conditionne la qualité des observations micrographiques.
C'est pourquoi le polissage doit être effectué avec le plus grand soin, très
progressivement en y passant le temps nécessaire. Les échantillons sont préalablement
surfacés au tour, pour éliminer les strivres profondes dues à la découpe. Ils subissent
une série de polissages mécaniques aux ,papiers abrasifs 400, 600, 1000, 1200, puis
à la poudre d'alumine fine et très fine. Le polissage est achevé à la pâte diamant cinq
microns. Entre les trois dernières étapes les échantillons sont passés au bac à
ultra-sons pour éliminer les particules d'Alumine ou de diamant' emprisonnées dans
les porosités. Si cette précaution n'est pas prise, les particules peuvent se libérer au
polissage suivant et rayer la surface. Après le dernier polissage, la face polie de
l'échantillon a alors l'aspect d'un miroir. Elle est lavée à l'eau puis à l'alcool, enfin
séchée au sèche-cheveux, permettant d'éviter des traces de séchage localisé.
Immédiatement après ,ce traitement, les échantillons sont sont soulis à une attaque.
Nous avons essayé differentes techniques de révélation, attaques électrochimiques ou
chimiques. Les meilleurs résultats sont obtenus avec l'attaque anodique électrolytique.
Les conditions de cette attaque sont:
Réactif : 34 ml d'acide tétrafluoborique + 966 ml d'eau"
Anode : l'échantillon, Cathode : aluminium pur
Tension: 25 volts
Intensité : 2 ampères
Durée de l'attaque : une à deux minutes.
Le dispositif est muni d'un système de refroidissement afin d'éviter que la réaction
s'emballe. La solution d'attaque est homogénéisée à l'aide d'un agitateur magnétique.
Cette attaque convient parfaitement pour l'alliage 5182. En revanche pour les alliages
6060, 7010, les dendrites sont attaquées plus facilement que les joints de grain et
gènent donc l'analyse. Plus l'intensité est proche des deux ampères, meilleure est la
qualité de l'attaque et des contrastes.
Aucun autre réactif d'attaque essayé ne s'est révélé d'un grand intérêt par rapport à
l'attaque électrolytique (Tableau 2.2). C'est la seule attaque permettant l'obtention
avec le polariseur de grains de différentes couleurs. Les images sont photographiées en
couleurs en vue de la mesure de la taille de grains.
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2.3.3. - Mesures de la taille de grain par la méthode des intercepts.
La mesure de la taille de grains est opérée à partir des photographies couleurs
tirées sur papier. Le contraste n'étant pas suffisant, nous sommes obligés de décalquer les
contours des grains. Le grossissement G est donné par la photographie d'une mire prise
pour chaque nouvelle série.
La méthode consiste à superposer sur le décalque une grille de 50 mm par 50 mm
composée d'un quadrillage formé de 2 fois 9 lignes équidistantes. La grille est posée au
hasard sur le décalque, et on compte pour chaque ligne le nombre de grains coupés. La
norme NF A04-503 prévoit que le total des grains coupés pour chaque direction doit être
supérieure à 50 grains. La longueur interceptée L est donnée par la formule :
2 * 9 * 50
L= N*G
avec N nombre total de grains coupés pour l'ensemble des deux directions.
2.3.4 - Mesure de la taille de grains par l'analyse d'images.
L'image du décalque est digitalisée. L'analyseur d'images mesure la surface de chaque grain
il en déduit le diamètre du cercle aynt la même surface (diamètre équivalent Deq.). Il
présente le résultat sous forme d'un histogramme, qui donne le nombre de grains en
fonction du diamètre ou de son logarithme. Lorsque plusieurs plages d'un même échantillon
ont été explorées, nous faisons le cumul des. résultats. Le logiciel donne le diamètre moyen,
le diamètre équivalent du plus petit grain mesuré, le diamètre équivalent du plus gros
grain mesuré et l'écart type.
2.4 - Alliages étudiés
L'expérimentation a porté sur une série d'alliages industriels produits par coulée
semi-continue. L'annexe B donne leur liste ainsi que les fourchettes de compositions
données par PECHINEY. Les alliages étaient livrés en lingots de 10 kg ou 4 kg. Toutefois
pour l'alliage 5182, deux lots d'alliages ont servi··. pour les expériences, l'un livré en
1985 I·autre en 1986.
2.5 Procédure expérimentale
Environ 17 kg d'alliage sont fondus dans le creuset d'un four à induction. Le métal
fondu est porté à 750 0 C pendant quelques instants. Il est coulé par basculement du
creuset. Il s'écoule dans une goulotte jusque dans la lingotière. Celle-ci est préchauffée à
environ 3000 C par un décapeur thermique. La paroi froide est masquée par l'écran
thermique amovible.
Le moteur linéaire est mis en fonctionnement avant de couler l'alliage. Ainsi le
liquide reste homogène pendant le remplissage de la lingotière. L'intensité est mesurée par
une pince ampèrométrique sur chaque phase. Lorsque la lingotière est pleine, l'acquisition
de température est lançée et nous retirons l'écran thermique. La solidification commence,
ainsi que les mesures.
2.6 - Observations sur la surface libre en cours de solidification
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Rapidement une peau d'alumine se forme sur une quinzaine de centimètres, à
partir de la paroi froide. Cette peau ondule, avec les mouvements du métal liquide. Elle
s'immobilise progressivement à partir de la paroi froide, ceci étant lié au developpement
du front solide dans le lingot Du coté du moteur linéaire un dôme de métal liquide avec une
surface lisse se forme. Il peut atteindre 8 à 10 cm de haut pour un brassage de 600 A. A
cette. intensité il est cahotique et présente plusieurs tfbo~~eJ'. Aux intensités plus faibles il
est stable. Après une dizaine de minutes, il apparait des plissures sur sa surface, donnant
l'apparence d'étoiles. Nous attribuons ce phénomène à des particules solides se déplaçant
sous la fine couche d'oxyde formée en surface. Ces plissures deviennent de plus en plus
nombreuses alors que le dôme s'affaisse jusqu'à solidification complète.
Tableau 2.1 : Conditions de l'attaque macrographique.
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petits grains.
Les grains sont visibles
avec le polariseur mais
les dendrites sont enco-
re génantes.
CHAPITRE 3
MACRO ET MICRO STRUCTURES DE SOLIDIFICATION
3.1 - DESCRIPTION GENERALE
La structure de solidification est habituellement décrite en trois types de
grains: les grains de la zone de peau, fins, immédiatement placés contre la paroi et
difficiles à discerner; les grains colonnaires en continuité avec les précédents ; ils ont
une forme allongée orientée dans le sens de l'écoulement de chaleur ; enfin les grains
équiaxes qui ne présentent pas d'orientation préférentielle. Les proportions de ces
différentes structures sont influencées par la composition de l'alliage et par l'intensité
du brassage électromagnétique.
Dans le présent chapitre, nous allons détailler la structure d'un lingot type,
celui de l'alliage 5182 brassé à 600 Ampères. Puis nous examinerons les effets du
brassage et celui de la composition.
3.2 - STRUCTURE DU LINGOT 5182 BRASSE A 600 AMPERES
On distingue sur la macrographie quatre zones de structure de grains (Figure 3.1) :
1) La zone de peau est située contre la paroi refroidie. Elle fait en moyenne 5 mm
d'épaisseur. Les grains sont fins, sans orientation discernable.
2) La zone colonnaire a ici une épaisseur pratiquement constante (35 mm). Elle est
constituée de trois parties. Au voisinage de la paroi froide, les grains sont fins, larges
de 1 mm environ, allongés sur 1 cm environ dans la direction perpendiculaire à la
paroi. Puis il y a une plage de grains équiaxes très fins mélangés avec des grains ayant
une orientation légèrement préférentielle. Cette plage fait environ 1 cm d'épaisseur.
Puis le caractère colonnaire redevient prépondérant, les grains ont alors une larg~ur
de 2 à 3 mm, et une longueur moyenne de 1 cm. Ces grains sont très faiblement déviés
vers le haut du lingot.
3) Une zone de transition, dans laquelle le caractère colonnaire des grains s'estompe
progressivement au profit du caractère équiaxe. Celle-ci est surtout présente dans le
haut du lingot. Dans le bas du lingot, la transition équiaxe-colonnaire est plus nette.
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4) La zone équiaxe occupe environ 70 ok du lingot. La taille des grains y est
pratiquement uniforme.
3.3 - LINGOT 5182 SOLIDIFIE EN CONVECTION NATURELLE
La distribution des grains est dans ce cas compJexe. La forme et la taille des
grains varient énormément d'une plage à l'autre (Figure 3.2 ).
La zone de peau présente des grains fins et non orientés seulement dans la
demi-hauteur supérieure du lingot La partie inférieure présente dés la paroi des
grains orientés fins et longs de quelques millimètres, légèrement inclinés vers le haut
du lingot. Des grains orientés de même type se retrouvent sur toute la hauteur au delà
de la zone de peau. Ensuite ils deviennent de plus en plus grossiers. Leur grand axe
dévie franchement de la normale à la paroi et s'oriente vers le haut
L'épaisseur de la zone colonnaire n'est pas constante. Elle est de 30 mm en haut
du lingot, passe graduellement à 60 mm au tiers supérieur du lingot. Dans cette partie,
la transition colonnaire-équiaxe est nette.. Les grains colonnaires sont brutalement
interrompus par des grains équiaxes fins p Ceux-ci deviennent de plus en plus
grossiers quand on s'éloigne de la zone colonnaire.
Dans les deux tiers inférieurs, l'épaisseur de la zone colonnaire décroit,
jusqu'à faire environ 1 cm en bas du lingot. La transition colonnaire-équiaxe est
difficile à discerner. Une zone de grains équiaxes sédimentés se trouve au fond du
lingot Les grains situés le plus au fond sont grossiers, les autres sont fins ou même
très fins. La zone équiaxe présente une stratification. Les grains du bas du lingot font
100 microns environ, pour atteindre 1 cm en haut. La distribution des tailles de
grains est très étalée.
3.4 - LINGOT 1050 BRASSE A 350 A
Des essais ont été effectués pour voir l'influence du brassage sur une nuance
d'alliage très faiblement chargée, dénommée 1050 (Figure 3..3)0
La zone de peau n'est pas discernable. Ceci semble être une caractéristique des
alliages peu alliés.
La zone colonnaire est très étendue. Elle occupe environ 70 % de la surface de
la macrographie, et n'a pas une épaisseur constante. Elle peut être décrite comme un
ensemble de plusieurs parties :
D'abord les grains voisins de la paroi froide sont allongés,
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perpendiculairement à celle-ci. Toutefois, en bas du lingot, des grains à la hauteur du
sabot sont orientés en éventail et sont brutalement interrompus par le cône de
sédimentation. Sur le reste de la hauteur à 3 cm de la paroi, on remarque un
changement de la structure de grains, sur une bande qui fait 2 à 3 cm. Une proportion
non négligeable de grains équiaxes apparaissent au milieu des grains colonnaires. Puis
le caractère colonnaire redevient prédominant, les grains s'orientent vers le haut.
Dans ce cas, la transition colonnaire-équiaxe est franche, et la zone équiaxe
correspond à un quart de cercle ayant comme centre la retassure.
Par conséquent, il y a 3 types de grains équiaxes. Ceux qui sont prisonniers de
la zone colonnaire, ceux de fin de solidification, et ceux du cône de sédimentation. Il est
remarquable que le cône de sédimentation soit surmonté par la plage de grains
colonnaires orientés vers le haut du lingot.
3.5 - LINGOT 1050 BRASSE A 600 A
Comme dans le cas du brassage à 350 A, la zone de peau n'est pas décelable (Fig.
3.4). La zone colonnaire reste importante. La courbure des joints de grains est
beaucoup moins marquée que dans le cas précédent. La transition.. _colonnaire-équiaxe
s'effectue après un affinement des grains colonnaires. La zone équ.iaxe est continue sur
toute la hauteur du lingot. Les remarques sur le cône de sédimentation sont similaires
au cas brassé à 350 A.
3.6 - LA ZONE COLONNAIRE
Les quelques exemples ci-dessus montrent que la macrostructure de nos lingots
peut être décrite en termes simples uniquement dans le cas du fort brassage sur des
alliages connus pour donner un grain fin. Sur d'autres, la description est parfois
compliquée. En particulier, il n'est pas possible de caractériser la transition
colonnaire équiaxe par un paramètre général par exemple une fraction de surface.
Dans certains cas la frontière est bien définie (par exemple sur l'alliage 1050), dans
d'autres, il y a une transition progressive (par exemple alliage 5182).
Les caractéristiques de la zone colonnaire dépendent beaucoup de l'alliage
d'abord, du brassage dans une moindre mesure. L'augmentation du brassage réduit
l'extension de la zone colonnaire dans les alliages à grains "naturellement" fins. Mais il
n'y a pas d'effet net sur le 1050. Dans certains alliages, on peut distinguer des grains
équiaxes enrobés à l'intérieur d'une plage de grains allongés orientés, donc
colonnaires. Ces phénomènes manifestent une compétition dynamique entre la
croissance des grains colonnaires et celle des grains équiaxes.
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Dans les cas de brassage, la zone colonnaire, quand elle existe, est formée de
grains fins, alors qu'ils sont grossiers en convection naturelle. Par ailleurs, ces
grains sont allongés avec des joints obliques par rapport à la paroi froide, traduisant
l'orientation due à la convection naturelle. Par contre, les joints colonnaires sont
approximativement perpendiculaires à la paroi dans le cas du brassage, ce qui est
paradoxal.
3.7 - RETASSURE - POROSITE
La retassure est bien individualisée seulement en convection naturelle. Par
contre, dans le cas brassé, il apparait une multitude de porosités située en fin de
solidification sur toute la hauteur et aussi dans la partie supérieure du lingot sur toute
la largeur.
3.8 - RESULTATS CONCERNANT LA TAILLE DE GRAINS EQUIAXES
Compte tenu de l'orientation du programme, une attention particulière a été portée à la
taille des grains équiaxeso Celle-ci a été mesurée par les méthodes indiquées au
chapitre 2 sur des échantillons ·prélevés à mi-hauteur du lingot, au coeur de la zone
équiaxe. Les résultats sont reportés dans le tableau 3.1. Nous avons ajouté les résultats
obtenus par BLOCH /Rapport interne/.
Le tableau 3.1 comporte des résultats obtenus par analyse d'images et par la
méthode des intercepts" En ce qui concerne ces derniers, les deux colonnes
correspondent à des expériences réalisées à deux périodes differentes. Notons d'abord
que les deux séries d'expériences donnent la même tendance. Le grain s'affine avec le
brassage, mais les résultats sur les tailles de grains sont sensiblement differents.
La première hypothèse est une différence de composition entre les deux
livraisons distinctes d'alliages 5182. Toutefois l'analyse chimique montre des
compositions conformes aux fourchettes indiquées dans l'annexe B sauf pour le
manganèse dont la teneur est très basse. Mais cet écart ne justifie pas une telle
variation de la taille des grains.
Cependant la taille de grains peut être influencée par l'histoire thermique des
lingots, par exemple si le métal liquide a été soumis à une surchauffe importante. Nous
n'avons pas eu plus d'information à ce sujet.
La deuxième hypothèse porte sur la procédure opératoire. Il faut remarquer à
ce propos que sur la première série d'expériences deux opérateurs ont produit des
résultats concordants. Toutefois le four a été reconstruit, et le creuset changé. Mais la
température du bain était suivie de la même façon, d'ailleurs les enregistrements
donnent des températures de coulée similaires.
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3.8.1 - Résultats obtenus par analyse d'image
La figure 3.5b montre le décalque des contours de grains d'une micrographie de
l'alliage 5182-2 brassé à 600 A (fig 3.5a). La figure 3.5 c met en évidence que la
taille des grains n'est pas unique. Sur cette figure, la flèche indique la valeur moyenne.
Il existe un petit nombre de grains de grande taille. L'ordinateur indique la valeur du
diamètre equivalent du plus grand grain qu'il rencontre. Par ailleurs, le nombre de
grains plus petits que la valeur moyenne est très élevé. Toutefois, la taille minimum
indiquée n'est pas significative. Elle reflète la limite des plus petits grains décalqués.
Pour un essai donné, des échantillons ont été prélevés à différents endroits du lingot.
La figure 3.6. indique leur emplacement. Le tableau 3.2 rassemble les différents
résultats. Les écarts des diamètres entre les différentes positions sont faibles car tous
les échantillons proviennent de la zone équiaxe d'un lingot brassé.
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, '600A82 brasse a .
FIGURE 3.1 - Lingot 51 ue macrographique,
20 cm - Attaqlargeur
Hauteur 30 cm, . 's eau régale.
Réactif HF PUI
,,28-
FIGURE 3.2 - Lingot 5182 solidifié en convection naturelle
Hauteur 30 cm, largeur 20 cm, attaque macrographiCl,ue,
Réactif HF puis eau régale.
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FIGURE 3 3 L'. - Ingot 10
Hauteur 30 cm l 50 brassé à 350 A
, argeur 20 cm atta ·Réactif HFp .' que macrographique
U/S eau régale. '
FIGURE 3.4 - Lingot 1050 brassé à 600 A.
Hauteur 30 cm, largeur 20 cm, attaque macrographique,
Réactif HF puis eau régale.
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Tableau 3. 1 - Tailles des grains équiaxes en fonction de l'intensité de brassage et de la
composition (08= mesures par Didier BLOCH,) L, longueur interceptée, Deq, diamètre
équivalent par analyse d'images. R brassage dans le sens inversé de celui de la
convection naturelle, ~S cône de sédimentation.
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-------------------------------------------------------------------
Alliage Intensité Taille de grains
L L Deq
(A) mm mm mm




2024 400 (R) 300 (08)
350 300 (08)
245 350 (08)
2024 + Ti 350 (R) 300 (08)

















350 (R) 500 (08)
7010 + Zr 350 (R) 500 (08)
----------------~--------~---------------------------------------
Remarque : Les valeurs entre parenthèses correspondent à des tailles de grains trop
grossières par rapport à la norme. Elles doivent être considérées comme des estimations.
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Tableau 3.2 - Influence de la position de l'échantillon sur les résultats des mesures
par analyse d'image.
---------------------------------------------------------------
Position n° d'échantillon D moy D min Dmax Ecart type
---------------------------------------------------------------
mm mm mm mm
--------------------------------------------------------------
5182
600 A A 3.8 332 51 1182 2-04
A 3.8 338 54 1309 238
B 3.4 . 298 42 1256 186
e 4.3 349 47 1433 262
350 A e 1.21 316 50 1123 219
A 2.4 340 41 1405 265
e 1.2 379 53 1494 279
0 3.21 270 52 1457 262
200 A A 2.4 393 45 1546 275
e 1.2 427 58 1584 320
C 1.2 479 46 2534 381
E 2.3 303 46 1514 194
eN A 7.2 880 50 2503 650
1050
350 A A 2.4 566 78 1913 409
Cane Cale 344 54 1228 216
600 A Cane Cone 5.2 336 36 1192 200
Cane Cone5 376 31 1461 200
A 3.5 526 68 1509 296



































FIGURE 3e5 .. Etude de la distribution de grains par analyse d'image sur l'alliage
5182 brassé à 600 A : a) Micrographie, b) Contours des grains obtenus par décalque
c) Histogramme correspondant"
3.8.2 - Influence du brassage d'après les résultats d'analyse d'image
Sur une nuance d'alliage, le 5182, nous avons .étudié l'influence du brassage
sur la taille des grains équiaxes. Deux séries d'expériences ont été réalisées avec des
intensités variant de a à 600 Ampères, sur deux lots d'alliage dans les conditions
décrites dans le chapitre 2 (Tableau 3.2). Dans les deux cas, la taille de grains
diminue lorsque le brassage augmente.
Pour appliquer l'analyse d'image, nous avons choisi des plages situées à une
même position dans le lingot. La figure 3.7 montre que le brassage influe sur la taille
moyenne et sur la taille des gros grains. L'effet est très marqué lorsque l'on passe de la
convecti9n naturelle à un brassage à 200 A et il s'affaiblit pour les fortes intensités.




3.8.3 - Influence du brassage d'après les résultats de la méthode des intercepts
Cette technique donne une longueur moyenne L de segments interceptés. Les
spécialistes admettent qu'il existe une corrélation statistique entre L et Deq, mais
celle-ci n'est pas assez serrée pour que le rapport entre ces grandeurs mesurées sur
une même plage soit constant. En général f L est inférieur à Deq d'environ 15 0/0. Il est
vraisemblable que l'écart est d'autant plus fort que les grains sont grossiers. La figure
3.8 comme la figure 3.7 montrent que la taille de grain diminue jusqu'à un "plateau"
vers 230 Jlm. Pour une même méthode de mesure (longueur L) nous constatons un
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Figure 3.7 c> Diamètre équivalent pour l'alliage 5182-2 à différents niveaux de brassage
~, diamètre maximum, V diamètre minimum, Cl valeur moyenne, le rectangle
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Figure 3.8 - Taille de grains équiaxes, évaluée par la longueur L, et par le diamètre Deq
en fonction de l'intensité de brassage. Valeurs mesurées (carrés noirs, carrés blancs,
ronds blancs), valeurs calculées avec e= 7° et 4°.
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3.8.4 - Comparaison des deux méthodes
-Nous venons d'examiner un certain nombre de résultats sur des échantillons, à
l'aide des deux méthodes. Ceci permet de faire une comparaison entre elles. Aucune des
deux n'évite les étapes fastidieuses de la préparation métallographique et du tracé du
contour des grains. La méthode des longueurs interceptées donne uniquement une
longueur moyenne d'interception. Par contre, l'analyse d'image fournit beaucoup plus
d'informations. Elle renseigne sur la distribution, fait apparaitre le grand nombre de
petits grains et met en évidence les grains grossiers. Du point de vue des propriétés
d'emplois, il est vraisemblable que le comportement de ces derniers sera singulier et
pas du tout proportionnel à leur fraction volumique.
3.8.5 ~ Influence de la composition sur la taille de grain
Une première remarque concerne les grains équiaxes du cone de sédimentation,
qui apparait principalement pour les alliages peu chargés (1050 et GOGO). Ces grains
se distinguent par leur position et par leur taille. Ainsi dans l'alliage 1050 nous
constatons un écart de 200 J..I.m avec le grain de fin de solidification. Les grains
sédimentés sont les plus fins.
A intensité de brassage équivalente, les alliages peu chargés présentent des grains
beaucoup plus grossiers. Si on prend en compte uniquement le brassage à 350 A, le
tableau 3.1 montre qu'il y a une différence significative entre la taille de grains des
différents alliages. Le classement dans l'ordre de taille de grains croissante donne :
5182 < 7010 < 3004 < 6060 < 1050
Les résultats concernant le 2024 ayant été obtenus par un autre expérimentateur et
dans des zones différentes, ils ne sont pas pris en compte dans ce classement. Le
classement obtenu est similaire à celui de la coulée continue. Dans ce cas, le 2024 est
plus fin que le 5182.
CHAPITRE 4
COURBES DE REFROIDISSEMENT
4.1 ALLURE GENERALE D'UN THERMOGRAMME
La figure 4.1 présente un therrnogramme typique de ceux enregistrés lors
d'une coulée d'un lingot. Il provient d'une expérience de solidification d'alliage 5182
avec une intensité de 600 A dans le moteur linéaire, correspondant ·à un brassage fort.
D'aprés les changements de pente, on peut distinguer plusieurs étapes:
Etape AB : La lingotière est remplie. Le métal complètement liquide prend rapidement le
mouvement de convection imposé par les forces électromagnétiques. Le refroidissement
est lent: sa cinétique est imposée par les échanges, faibles, à partir de la surface libre
et les pertes, encore plus faibles, à travers les parois isolées.
Etape BC : L'écran isolant masquant la plaque refroidissante est brusquement retiré. Le
métal se trouve alors en contact avec une paroi froide, le refroidissement est
nettement accéléré. Durant cette période, une couche de métal solide commence à se
former et à se développer contre la paroi froide. Le reste de métal, encore liquide,
continue d'être brassé. L'échelle de la figure ne convient pas pour déceler plus de
détails.
Etape CO : Le thermograrnme présente une pente trés faible, voire nulle. Cette partie du
thermogramme est nommée pseudo-palier. Nous verrons plus loin que la réduction de
la vitesse de refroidissement correspond au dégagement de chaleur latente associé à la
formation de solide. La durée de cette étape est corrélée à la position du thermocouple
dans la lingotière. Elle augmente avec l'éloignement du thermocouple de la paroi froide.
C'est dans cette étape que d'éventuelles recalescences peuvent être observées, à
condition de choisir une échelle adaptée.
Etape DE : En D le thermogramme montre une augmentation de la vitesse de
refroidissement. Nous verrons qu'elle peut être associée avec la fin du degagement de
chaleur latente au voisinage immédiat du thermocouple, du moins à une réduction du
dégagement de chaleur, le thermocouple étant emprisonné dans du solide. Toutefois, la
température lue étant bien supérieure à celle du solidus, il reste une proportion
importante de liquide, qui circule par percolation à travers le squelette solide.
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Fig. 4.1 co Thermogramme global enregistré pendant la solidification d'un lingot d'alliage
5182 brassé à 600 A, thermocouple 80

















Fige 4.2- Agrandissement du régime de refroidissement du liquide. Essai 5182-600 A,
thermocouple 8..
Etape EF : Le thermogramme montre une nouvelle accélération de la vitesse de
refroidissement. Nous l'associons avec l'arrêt du mouvement fluide dans le lingot, et
donc du dégagement de chaleur latente. Le régime thermique se réduit au seul transfert
par conduction à travers le solide.
En fait l'exploitation des thermogrammes nécessite de les examiner à une
échelle appropriée. Celle-ci a été choisie de facon à regrouper un nombre de points
significatifs, tout en mettant en évidence d'éventuels accidents ou fluctuations et à
visualiser la tendance moyenne de l'étape considérée.
4.2 - ANALYSE D'UNE COURBE TYPIQUE DE REFROIDISSEMENT DU METAL LIQUIDE BRASSE
Comme le montre la figure 4.2, le régime de refroidissement du liquide se
traduit par des courbes d'allure exponentielle. Les mesures sont une suite de points
expérimentaux 9i' température mesurée à l'instant ui. Ces mesures fluctuent autour





Cette équation met en jeu deux paramètres qui interviennent de façon non
linéaire :
- Tfr, température du front à laquelle la chaleur du bain est transférée.
- uref ' durée caractéristique du refroidissement, dont l'expr~ssion fait intervenir le
coefficient d'échange entre le liquide et le front, hT étant la valeur expérimentale :
p Cp \f
uref = ---
En ce qui concerne la taille de grains, le modèle présenté au chapitre 5 montre
que le paramètre thermique. significatif est la vitesse de refroidissement P :
hr~
p=- (T-T)
C 1J frP p
(4.03)
(4.04)
Pour déterminer les deux paramètres Tfr et uref représentant le mieux la
courbe moyenne de refroidissement, nous appliquons une méthode de moindres carrés
non linéaires:
i = n-1
F(Tfr, Uref) = L
i=O
La fonction F(Ttr, uref) est rendue minimum par la méthode de Hooke et Jeaves. C'est
une méthode de minimisation pas à pas. Un couple de valeurs (Tref, Utr) étant choisi,
le logiciel calcule la somme des carrés des écarts. Puis, il fait subir à uref et à Tfr des
accroissements algébriques et il détermine de proche en proche le couple (uref' Tfr)
qui rend minimum la somme des carrés des écarts. Pour des raisons pratiques liées à
la modélisation (chapitre 5) nous avons travaillé avec les paramètres Tfr et hl. Cette
manière d'estimer les paramètres donne une bonne représentation. des courbes
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Figure 4.3 - Comparaison de la courbe calculée par minimisation avec les points
expérimentaux. Alliage 5182 brassé à 200 A .
La flèche indique le minimum de recalescence.
Du fait des fluctuations de température, le résidu de la minimisation Dm in
n'est jamais nul. Il est la somme des carrés des écarts (ai - Ti). Nous le ramenons à un
écart type par la for.mule :
0" = (Dmin / n)1/2 (4.05)
cr est une mesure des fluctuations de température, ains·i que de la qualité de la
représentation par la loi (4.01).
Le Tableau 4.1 montre l'influence des valeurs initiales de hT et Tfr ainsi que
,
celle du pas d'exploration autour de ces valeurs, sur les résultats de la minimisation.
Celle-ci est appliquée à toute l'étape de refroidissement du liquide, c'est à dire de Uc à
umin. Les résultats restent groupés. Ils se montrent remarquablement peu sensibles
aux paramètres de la méthode.
Vu la stabilité des résultats et la bonne superposition des courbes expérimentales et
des courbes calculées à partir de Tfr et hT, cette méthode donne une bonne estimation
des paramètres expérimentaux moyens hT et Tfr permettant une représentation
correcte de la loi de refroidissement du liquide. Pour la suite de l'exploitation, les
valeurs initiales utilisées pour toutes les minimisations sont :
ho = 4000 W m-2 K-1
Tfr = Tq' valeur expérimentale de la température de liquidus de l'alliage.
Pour l'analyse des phénomènes de solidification, nous avons pris en compte les
résultats de la minimisation effectués sur les 40 secondes avant le minimum de
la recalescence. (annexe E)
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Tableau 4. 1 - Influence des paramètres de la minimisation sur les paramètres hr et Tfr
Essai 5182 - 600 A, thermocouple 5, (Cf =4.4)
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ho accroi hl
(W m..2 K-1) (W m-2 K-1)
accroi Tfr hT
(OC) (W m-2 K-1)
iterat.
4000 1000 638 10969 630,94 25
5000 10984 631,00 1 6
7000 10984 631,00 1 5
10000 10969 630,94 21
15000 10969 630,94 22
3000 11000 631 ,07 1 6
1000 10953 630,88 25
4000 1000 640 10969 6.30,94 26
650 10969 630,94 27
600 10953 630,88 31
630 10953 630,88 21
620 10969 630,94 28
4000 500 638 10969 630,94 22
300 10000 62'8,56 1 5
100 10975 631,00 1 9
2500 10953 630,88 26
1 0 10940 630,88 27
4000 1000 0,5 10969 630,94 26
1 ,5 10984 631,02 25
2 10969 630,94 23
2,5 10938 630,81 1 6
5 10938 630,81 1 8
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4.3 - COURBES DE REFROIDISSEMENT D'UN LINGOT 5182 BRASSE A 600 A
La figure 4.4 regroupe les thermogrammes correspondants au
refroidissement du métal liquide, pour l'essai 5182 - 600 A. Ils ont tous la même allure
générale. Il est possible de dégager quelques observations qualitatives de ces courbes :
1) Les fluctuations de températures sont importantes. Elles sont très marquées pour les
thermocouples proches de la paroi froide et s'amortissent lorsqu'on s'éloigne de celle-ci.
Ceci a surtout été mis en évidence pour une expérience de solidification sur du 5182
brassé à 350 A, avec une acquisition rapide . Nous remarquons, pour les deux colonnes de
thermocouples proches de la paroi froide, que l'étalement dans le temps des fluctuations
diminue quand on s'éloigne de la surface libre.
2) Les deux thermocouples au fond de la lingotière présentent des fluctuations de
températures très importantes au début du refroidissement. Elles sont
vraisemblablement causées par du métal liquide qui s'est trouvé en contact avec la paroi
froide juste après le retrait de l'écran et qui a été entrainé par l'effet du brassage.
3) Les pentes moyennes des différents thermogrammes sont du même ordre de grandeur.
Il est difficile de faire une analyse plus détaillée en restant qualitatif. C'est
pourquoi nous utilisons la loi de refroidissement (équation 4.01) ajustée sur les points
expérimentaux (paragraphe 4.2) pour comparer les courbes des différents
thermocouples pour les différents alliages et conditions de brassage. Les résultats sont
regroupés dans des tableaux placés dans l'annexe E.
La minimisation a été effectuée sur deux durées différentes. La minimisation
dite globale correspond à l'intervalle umin - uc. L'autre minimisation a été effectuée sur
les 40 secondes avant umin. La première renseigne sur l'ensemble du refroidissement du
liquide, la seconde concerne plus particulièrement le refroidissement quand le bain entre
en surfusion.
En général, la minimisation globale donne au paramètre des valeurs hT plus
faibles. En regardant les thermogrammes, nous voyons que l'exponentielle apparente n'est
au mieux qu'une enveloppe supérieure des points. En effet, ceux-ci s'en écartent de façon
aléatoire essentiellement vers le bas. Ces fluctuations s'atténuent dans le temps et
n'apparaissent pas dans le refroidissement du solide. C'est pourquoi nous avons écarté
l'hypothèse de parasites électriques. Nous admettons que ces écarts traduisent des
phénomènes thermiques que nous nommons "paquets froids". Ces fluctuations de
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Figure 4~4 - Courbes de refroidissement du liquide - Lingot 5182 brassé à 600 A
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Figure 4.5 - Courbes de refroidissement du liquide - Lingot 5182
solidifié en convection naturelle













Figure 4.6 - Evolution du paramètre hr en fonction de l'intensité circulant
dans le moteur linéaire.
l20 oc
temps (a)
o 50 100 150
Figure 4,,7 - Thermogrammes enregistrés sur un même plan horizontal
(alliage 5182 - 350 A, acquisition rapide)
Quel que soit le type de la minimisation, nous remarquons que les valeurs de
hT présentent une uniformité. Il n'y a pas d'écart significatif entre les courbes
correspondant à des thermocouples gainés inox et ceux nus dans le métal liquide.
Les valeurs de Tfr passent par un minimum au coeur du lingot. Les valeurs de
cr décroissent quand on s'éloigne de la paroi froide. L'effet est surtout marqué dans la
minimisation globale. L'explication est la même que pour le paramètre hT.
Du point de vue de la taille de grains, le paramètre significatif est PL, vitesse
de refroidissement à la température de liquidus. Toutefois Tfr est calculée seulement par
référence au thermocouple considéré. C'est pourquoi, pour le calcul de PL nous avons
remplacé TL-Tfr par Tmax + 5K - Tfr (annexe E).
4.4 - COURBES DE REFROIDISSEMENT D'UN UNGOT 5182 EN CONVECTION NATURELLE
Dans le cas de la convection naturelle, la circulation du métal liquide est
directement liée aux écarts de température. De plus, le métal liquide circule près du
front solide-liquide dans le même sens que dans les expériences avec brassage forcé.
Les courbes de refroidissement du liquide sont présentées dans la figure 4.5.
Contrairement au cas brassé à 600 A, les fluctuations de température sont pratiquement
inexistantes. Les pentes moyennes de refroidissement sont nettement dissemblables. Le
liquide se refroidit beaucoup plus vite en bas du lingot qu'en haut.
4.5 - EFFET DU BRASSAGE SUR LES COURBES DE REFROIDISSEMENT DU UQUIDE
4.5.1 - Cas de l'alliage 5182-2.
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Sur cette nuance d'alliage, 4 expériences ont été faites à des intensités de
brassage différentes (600 A, 350 A, 200 A, et 0 A (convection naturelle). L'allure
générale des courbes ne change pas. Les résultats de la minimisation sont donnés dans les
tableaux de l'Annexe E. Les valeurs des paramètres hT ont une dispersion faible pour les
cas brassés. La convection naturelle donne un large éventail des valeurs de hT. Dans la
minimisation globale, nous avons un facteur d'environ 6 entre le haut du lingot et la bas,
qui se ramène à un facteur 3 dans la minimisation partielle. Cette différence s'explique
par la forte. pente des thermogrammes pour les thermocouples du bas du lingot.
La figure 4.6 donne l'évolution de hT avec l'intensité passant dans le moteur
linéaire. Nous constatons que plus le brassage est fort, plus le paramètre hT est faible, ce
qui est paradoxal. En fait les courbes de refroidissement sont décrites par 2 paramètres,
hr et Tfp qui ne sont pas indépendants. Les valeurs calculées pour P à Tmax - Tfr+ 5K
(Annexe .E) montrent que l'effet principal du brassage est d'uniformiser la vitesse de'
refroidissement.





Figure 4.8 - Evolution des fluctuations de température en fonction du temps
et de la distance à la paroi froide
Essai 5182 - 350 A, thermocouples 1, 3 et 5
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4.5.2 - Les fluctuations de température
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Comme nous l'avons vu pré'cedemment, le brassage du métal liquide en cours
de solidification provoque des fluctuations de température pouvant atteindre une dizaine
de degrés. Une manière de quantifier ces fluctuations est l'écart type s donné par la
minimisation, car généralement la distorsion entre les points expérimentaux et la courbe
minimisée est faible. Les remarques qui suivent sont tirées des résultats de la
minimisation globale. L'écart type est beaucoup plus grand à 600 ·A qu'à 350 ou 200. Il
diminue quand on s'éloigne de la paroi froide, et aussi, en général, de la surface libre. Les
deux thermogrammes du fond du lingot ont un écart type plus fort.
Pour avoir plus de renseignements sur ces phénomènes, nous avons augmenté
la vitesse d'acquisition. Cette expérience est faite avec 6 thermocouples dans un même
plan horizontal à mi-hauteur du lingot. La figure 4.7 montre 3 thermogrammes décalés.
La courbe supérieure est celle du thermocouple le plus près de la paroi froide. Nous
voyons nettement que ces fluctuations sont corrélées, d'un thermocouple à l'autre. Cette
corrélation peut être interprétée comme résultant de l'effet d'un tourbillon qui lèche le
front solide-liquide et se refroidit à son contact. C'est un phénomène caractéristique de
l'écoulement plutôt que de la solidification.
Nous avons tracé les écarts entre les températures mesurées et la valeur
moyenne donnée par une minimisation globale. La figure 4.8 donne les résultats pour 3
courbes de refroidissement. Nous remarquons deux types de structures. L'une est
aléatoire, l'autre a une période de 2 à 3 secondes, correspondant au temps de
retournement du vortex dans la lingotière. Ces courbes montrent nettement que
l'amplitude des fluctuations diminue avec le temps, et la distance à la paroi froide.
4.6 - EFFET DE LA COMPOSITION SUR LES COURBES DE REFROIDISSEMENT
L'annexe E résume les enregistrements de température. Pour chaque essai'·-et .
pour chaque thermocouple, elle présente la valeur de hr, de Tfr (notée Tf), de
l'écart-type, de P, vitesse du refroidissement au liquidus, et de Ws qui sera défini au
chapitre 6. Les valeurs présentées sont obtenues par minimisation sur les seules 40
secondes qui précèdent umin. C'est dans ce cas que nous avons le moins de fluctuations de
température, phénomène aléatoire qui perturbe les comparaisons.
A même niveau de brassage, l'allure des courbes de refroidissement est la
même d'un alliage à l'autre. Cette conclusion qualitative est confirmée par les valeurs hT
pour les différents alliages brassés à 350 A.
Le fait que ,les alliages 3004 et 7010 présentent' des valeurs de hT
légèrement plus élevées s'explique simplement. Les mesures pour ces expériences ont été
faites avec l'ancien système ayant une vitesse d'acquisition beaucoup plus lente. Nous
avons donc moins de points et donc moins de fluctuations de température qui ont tendance à
diminuer le paramètre hT.
4.7 - LES RECALESCENCES -52-
La qualité des enregistrements numériques, en particulier la cadence élevée
d'acquisition, permet des agrandissements significatifs. Il apparait alors des phénomènes
habituels dans les petits échantillons d'analyse thermique, mais qui n'avaient pas été
signalés dans des lingots de la taille du nôtre. Le refroidissement du liquide s'achève par
un minimum de température (Tmin, umin, point 1 sur Fig. 4.9) sùivi par une remontée
jusqu'à un maximum de température (Tmax, umax, point J). C'est la recalescence. Les
figures 4.9 présentent les deux types principaux de recalescence rencontrées, l'étape du
pseudo-plateau est analysée dans le paragraphe 4.8. Dans le premier cas, les
caractéristiques sont faciles à déterminer. Pour le second, nous associons le maximum de
la recalescence au premier changement de pente après umin. L'agrandissement pour
mettre en évidence le changement de pente doit être choisi soigneusement. Ces
caractéristiques sont plus difficiles à déterminer quand le brassage est faible, ou en
convection naturelle"
La durée de la recalescence Dr est définie comme la différence Uj co uJ', J'
étant la projection parallèle au temps du point J sur la courbe de refroidissement du
liquide. Tmax - Tmin est appelé amplitude de la recalescence. Les caractéristiques de la
recalescence dépendent des paramètres opératoires.
Les valeurs mesurées de umin' Tmin' Tmax' Op ainsi que Dpp défini au
paragraphe suivant, sont rassemblées dans l'annexe E.
Sur l'alliage 5182 ou sur l'alliage 3004, et dans le cas d'un fort brassage,
par exemple 1= 350 ou 600 A, l'ensemble des courbes de refroidissement d'un lingot est
facile à caractériser, car les courbes ont la même aUure,,(Fig~ 4.10).. Les recalescences
démarrent toutes en même temps. Elles ont la même amplitude: 2 à 4 dixième de degré, et
une durée d'environ vingt secondes. Le minimum de la recalescence est plus aigu que dans
le cas du faible brassage" La recalescence se distingue bien du plateau de solidification.
Pour les cas de faible brassage (Fig. 4.11), les courbes sont très
dissemblables. Elles dépendent de la position du thermocouple .. Leurs amplitudes peuvent
être très supérieures au degré, et avoir des durées de plusieurs dizaines de secondes. La
distinction avec le pseudo-plateau est très difficile, car la remontée de température
s'étale sur une durée importante"
Une des conséquences du brassage est d'homogénéiser le bain liquide.. Ceci est
mis en évidence quand nous regardons l'instant auquel se produit la recalescence, ou plus
exactement le umin de la courbe de refroi-dissement. Dans les cas à fort brassage, cet
instant est le même dans tout le liquide à la durée de l'acquisition près (1 à 2 secondes).
Dans les cas à faible brassage, ou en convection naturelle, les temps sont très dispersés,
les écarts pouvant atteindre plusieurs -dizaines de secondes. En particulier, dans le cas de
la convection naturelle, l'entrée en recalescence progresse à travers le lingot en suivant
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Figure 4.9 - Types principaux de recalescence
a) Alliage 6060, brassé à 350 A, thermocouple 6
b) Alliage 1050, brassé à 350 A, thermocouple 8
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Fig" 4" 10- Agrandissement du pseudo-plateau. Essai 3004-350 Ao En abscisse, temps en
secondes" En ordonnée température en 0 Co Les mesures TK + VT comportant un décalage,
J'échelle de température est seulement indicative"O
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Fig. 4. 11- Agrandissement du pseudo-plateau. Essai 3004-50 A. En abscisse, temps en
secondes. En ordonnée température en 0 C. Les mesures TK + VT comportant un décalage,
/'écheJ~e de température est seulement indicative.
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sur sa pente, pour la série d'expériences sur l'alliage 5182. La figure 4.15 présente la
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Fig. 4. 12- Influence de la distance à la paroi froide (X) et de la hauteur dans le lingot
(Z)sur la durée du pseudo-plateau (Dpp), représentée par une flèche.
Essai 5182-350 A. Le triangle noir représente le retrait de l'écran.
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FigD 4D 16- Influence du brassage sur la pente du pseudo-plateau. Alliage 5182-2.
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Nous n'avons pas pu établir de corrélation entre l'intensité du brassage et les
caractéristiques de la recalescence (durée, amplitude...) , mème dans le cas de l'alliage
5182 pour lequel plusieurs intensités de brassage ont été réalisées. L'explication
pourrait être que, même à la cadence de nos mesures, la quantité de' points mesurés n'était
pas suffisante pour analyser ce phénomène fugace.
De même, nos expériences ne mettent pas en évidence une influence de la
composition sur la recalescence.
4.8 - LE PSEUDO-PLATEAU ET LE REFROIDISSEMENT DU SOLIDE
4.S.1 - Le pseudo-plateau
Cette étape est habituellement désignée sous le terme de plateau. En effet, si
les thermogrammes sont examinés de manière globale , la dénomination est appropriée.
Mais après agrandissement nous constatons une grande diversité de comportement comme
le montrait la figure 4.9. Pour cette raison, nous parlons de pseudo-plateau. Il
correspond à une durée locale de solidification. Elle commence à partir de umin. L'instant
upp correspondant à la fin du pseudo-plateau est difficile à caractériser. Nous le
définissons comme l'instant correspondant au premier changement de pente traduisant
une accélération du refroidissement. Il est déterminé graphiquement avec le cadrage
0-1 000 s, 500-S00 degrés pour toutes les expériences. Cette détermination se fait par
repérage direct sur l'écran de l'ordinateur à l'aide d'une souris.
Dans le cas des forts brassages, le pseudo-plateau a une forme simple. Ceci permet de
déterminer une pente moyenne Ppp par repérage direct à l'écran avec un cadrage adapté
(Figure 4.9).
4.S.2 - Comportement du pseudo-plateau
Nous avons d'abord étudié l'évolution de upp en fonction du niveau z, mesuré à
partir du fond du lingot, et de la distance x à la paroi froide . La figure 4.12 montre pour
l'alliage 5182 brassé à 350 A, que upp est pratiquement une fonction linéaire de x. Elle
dépend très peu du niveau pour les alliages présentant une faible zone colonnaire. Cette
relation linéaire est vérifiée pour toutes les expériences. La figure 4.13 montre le
résultat de l'acquisition rapide sur six thermocouples dans un même plan horizontal,
z=1S0 mm.
Un comportement singulier a été constaté pour les expériences faites sur· ..-
l'alliage 1050. La durée du pseudo-plateau Dpp = upp - umax est non seulement une
fonction de x mais aussi de z, comme le montre la figure 4.14.
Nous avons étudié l'influence du brassage sur la durée du pseudo-plateau et
a tendance à diminuer la durée du pseudo-plateau. Toujours pour les essais sur l'alliage
5182, nous avons constaté (Figure 4.16) que, lorsque l'intensité du brassage augmente,.
la pente du pseudo-plateau des thermogrammes du coeur du lingot devient de moins en
moins négative.
4.8.3 - Le refroidissement du solide
Cette partie du thermogramme (Figure 4.17) présente le pseudo-plateau et
le refroidissement du solide : les étapes CO à EF de la figure 4.1. La température de la fin
du pseudo-plateau Tpp est inférieure, de 20 C en moyenne, à Tmax. Nous sommes donc loin
de la température de solidus de l'alliage. A la fin du pseudo-plateau, le thermocouple n'est
pas complètement entouré par du solide, mais par un squelette de métal solide où circule
du métal liquide. C'est le régime de percolation. La fi~ de cette étape se traduit par une
accélération du refroidissement Ce changement de régime se produit au même instant
dans tout le lingot De ce fait, nous attribuons cette accélération à l'arrêt du dégagement de
chaleur latente dans tout le lingot Ensuite, les thermogrammes tendent à se rejoindre" Ils
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Figure 4. 17- Thermogramme dans un même plan horizontal (z = 187 mm).
alliage 1050 brassé à 600 A. Ts : température de solidus.
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Chapitre 5
MODELE DE NUCLEATION ET CROISSANCE DES GRAINS
DANS LES ALLIAGES MULTICONSTITUES BRASSES
5.1- GENERALITES.
En vue d'interprèter les résultats présentés dans les chapitres précédents, nous avons
établi un modèle théorique destiné à prédire la taille des grains des alliages d'aluminium en
fonction de leur composition et des conditions de brassage. Or la plupart des modèles de
solidification traitent la densité volumique de grains comme un paramètre imposé. Trés peu
prennent en compte l'étape de nucléation (MAXWELL et HELLAWELL 1975, DUSTIN et KURZ
1986). Or nous pensons que la croissance des grains interfère avec les nucléations
postérieures. Ce phénomène est traité simplement dans le modèle MAXWELL-HELLAWELL. Nous
nous en sommes inspirés. Nous avons d'abord pris en compte l'influence du brassage sur
l'élimination de la chaleur en cours de solidification. Ensuite, nous avons exprimé l'influence de
la composition sur la croissance des alliages multiconstitués.
5.2- LE MODELE MAXWELL-HELLAWELL.
Le modèle Maxwell-Hellawell est une simulation numérique de la nucléation et de la
croissance de cristallites, dans un bain liquide à température uniforme qui se refroidit à la
vitesse P. Le modèle est appliqué aux alliages AI-Ti, AI-Zr, AI-Cr, qui comportent tous un
équilibre péritectique. La température de liquidus, que nous noterons Tq par la suite, est
assimilée à celle de l'équilibre péritectique.La composition Cb du liquide loin des cristal lites est
celle du liquide en équilibre péritectique Tp. Le résultat est l'évolution de la température du bain
en fonction du temps, ainsi que le nombre NG de grains par unité de volume.
La nucléation est traitée par la loi phénoménologique classique (HOLLOMON et TURNBULL
1953). La vitesse de nucléation dN/dt est reliée à la surfusion DT=Tq-Tb par:
dN =Q (N _ N) exp (_ F(a) )
dt 0 0 o-f . (T - DT)
q





f(8) représente le rapport entre le volume du germe hétérogène et celui de la sphére de
même rayon de courbure, e étant l'angle de contact entre le germe et le substrat. Il est traité
comme un paramètre ajustable. Dans les cas considérés, il vaut entre 4 et 7 degrés, de sorte que
f(8 ) est trés petit, de l'ordre de 1E-04.
La cinétique de croissance des grains a une grande importance. C'est le dégagement de
chaleur latente qui écarte le thermogramme de la courbe de refroidissement initiale, et produit
la recalescence. La croissance est supposée controlée par la diffusion du soluté dans le liquide.
Les auteurs appliquent le modèle appro~hé de WHELAN (1969), dit de l'interface stationnaire
(stationnary interface, invariant size approximation). AARON et coll. (1970) ont montré que ce
modèle donne un résultat très proche de la solution exacte (CARSLAW et JAEGER, 1959) tout'
en étant beaucoup plus facile à manier. Le champ de diffusion autour du cristallite de rayon Rest
décrit par une IOÎ en erf :
C(r,t)-Cb_R [ (r-.R)]-----~ l-erf~ - Cb r 2D1/2 t1/2
Il doit satisfaire la conservation du flux à l'interface :
(r _C ) dR = _D (de ) R
L S dt Or
AARON essaie une solution de la forme:




Cette grandeur est identique à la sursaturation de LIPTON, GLICKSMAN et KURZ (1984). Elle
vaut 1 en croissance permanente (Cs = Cb), elle vaut 0 en début qe cristallisation (CL = Cb). En
fonction de S, l'équation 5.06 s'écrit :
-6 J .
Cette équation relie la sursaturation et la vitesse en exprimant le bilan de flux à l'interface. A
sursaturation donnée elle donne la vitesse par la relation utilisée par MAXWELL:
5 1 52 1/2
Â, = - - + - (- - 45)
21t1/2 2 1t
Explicitons la relation avec la vitesse de croissance v = -dR/dt :
v * R = 1/2 Â,2 * D
v.R
5 0





Enfin la surfusion totale DT est la somme de la surfusion solutale et de la surfusion de courbure :
DT = DTsol + 2r/R
Notre intermédiaire de raisonnement est la surfusion solutale :
Or CL s'exprime directement en fonction de 8 :
CbC=----------L 1 - (1-k) . (-8/2)
La surfusion solutale s'exprime donc en fonction de 5 :





Notons que CL étant positif ou nul, (-5/2) se trouve bornée par 1/(1-k) (eq. 5.14).
Ceci introduit une borne pour le produit v.R.
Le modèle est une simulation numérique. A chaque pas de temps (i), la nouvelle valeur de
la surfusion DT(i) est calculée par un bilan de chaleur tenant compte de la vitesse de
refroidissement P, paramètre imposé, et de l'éventuel dégagement de chaleur latente:
-6 ~-
Cp [DT(i) - DT(i-1}] = P * dt - Lf * dfs (5.16)
Le nombre de germes formés dN(i} est calculé par la relation 5.01. Pour toute les classes de
cristallites formées antérieurement, le nouveau rayon R est calculé par les relation 5.05, 5.9,
5.1 ~ et 5.15 . La quantité de solide formé dfs s'en déduit par cumul sur toute les classes de
cristallites. Ensuite l'équation 5.16 donne la nouvelle température, et ainsi de suite.
Les résultats sont l'évolution de la température Tb en fonction du temps, ainsi que le
nombre de grains par unité de volume NG, en fonction
e> du nombre de particules nucléantes No,
co de l'efficacité des agents nucléants, caractérisée par l'angle e,
e> de la cinétique de refroidissement P,
'" et du rayon initial des germes Ro.
Les courbes log (NG) = f [ log (No)] ont toutes la même allure et font apparaître deux régimes:
'" une droite telle que log (NG)= log (No). Tous les sites donnent naissance à un grain. Nous
nommerons ce régime l'épuisement
'" un régime de quasi-plateau, log (NG) variant très lentement lorsque log (No) croît. Nous
parlerons de régime d'extinction. C'est le dégagement de chaleur latent~ qui arrête la nucléation.
Les auteurs ont traité le cas des alliages binaires AI-Ti, AI-Zr, AI-Cr. L'alliage considéré
intervient par le paramètre 1IX :
Ce paramètre a les dimensions d'un intervalles de solidification, pour un alliage fictif dont
la composition serait k.Cb. Il traduit l'influence de la composition de l'alliage.
5.3- PRISE EN COMPTE DE L'EFFET DE BRASSAGE.
L'écoulement induit par le moteur linéaire dans la lingotière a été caractérisé
expérimentalement par MEYER (1984). L'écoulement consiste en un seul vortex avec une
couche accélérée vers le haut le long du moteur linéaire, et un écoulement de recirculation dans
le reste du bain. Il convient de noter que lorsque le courant électrique 1 dans l'inducteur varie,
la configuration de l'écoulement demeure inchangée. Par contre les vitesses moyennes et
turbulentes varient proportionnellement à 1 (TABERLET 1985).
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En fait l'écoulement est turbulent. Il intervient par trois effets :
1°- l'homogénéisation de la température du bain et de sa cinétique de refroidissement : nous
admettons que le bain est à température uniforme Tb, variant avec le temps.
2°_ l'accélération du transfert de chaleur entre le liquide et le front solide-liquide. Nous le
traitons sous forme d'un transfert convectif à travers une couche limite hydrodynamique le long
du front solide-liquide (coefficient de transfert hFr).
3°-l'accélération des échanges à l'interface du cristallite. Ces échanges sont également traités
dans une approximation de couche limite (coefficient de transfert hj pour chaque soluté j).
Les deux coefficients de transfert sont calculés à partir de deux grandeurs caractéristiques
de l'écoulement turbulent , e taux de dissipation turbulente, et ktu rb énergie cinétique
turbulente. La valeur de kturb prise à pr~ximité du front solide-liquide, notée kfr, permet
d'évaluer la vitesse de frottement pariétal ufr qui détermine la valeur du coefficient de
transfert hFr entre le liquide et le front solide-liquide. ufr est calculée à partir de la relation
suivante (WHITE, 1974):
(5.18)
Il faut remarquer que les deux grandeurs jouent un rôle distinct sur les effets du brassage.
e est lié aux échanges à l'interface de chaque cristal lite tandis ·que kfr intervient par les
échanges entre le liquide et le front solide-liquide.
5.3.1- Relation entre l'intensité 1 et les grandeurs turbulentes du brassage.
La procédure consiste en deux étapes successives. Dans la première, les expressions
analytiques du champ magnétique et des courants induits créés par le brasseur (MEYER 1983)
permettent le calcul des forces électromagnétiques dans le métal liquide. Ensuite, le calcul
numérique de l'écoulement dans la lingolière à partir d'un modèle de turbulence du type k-e
(BARBIER, FAUTRELLE et COLL 1982 ) permet d'évaluer les grandeurs caractéristiques de la
turbulence. Le calcul effectué pour une intensité dans le moteur linéaire de 545 A (fig 5.01)
confirme les résultats de MEYER (1983). La configuration du mouvement consiste en un seul
vortex, avec une couche accélérée vers le haut le long du moteur linéaire, puis un écoulement de
recirculation dans le reste du bain. Les figures 5.02 et 5.03 montrent les cartes des valeurs de
de kturb et e calculées toujours pour 545 A. Pour les deux grandeurs, les gradients se
concentrent dans l'angle supérieur droit qui dans les·essais correspond au dôme en surface libre.
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Figure 5.02 - Carte d'isovaleurs de kturb, calculée pour 545 A.
Pour chaque valeur i, kturb =(t + 1. ). 0.016 m2 5-2
3
Figure 5.03 - Carte d'isovaleurs de E, calculée pour 545 A.
Pour chaque valeur i, E = (t +1.)* 0.042 W kg- 1
-68,·
Dans les deux tiers inférieurs du volume liquide, e a une valeur comprise entre 0008 et 0.13
W/Kg, la valeur maximum atteignant 0.42 W/kg dans l'angle supérieur droit. Nous avons
retenu la valeur E = 2.6 E - 02 W/kg. En ce qui concerne kturb, la valeur kp qui sert à calculer
l'échange de chaleur au front solide-liquide est une moyenne des 3 noeuds les plus proches du
front Nous avons retenu la valeur kfr = 2,9 E -02 Wlkg.
Un résultat du modèle est que e est proportionnel à 13, et que kturb est proportionnel à 12.
Ces relations sont utilisées pour extrapoler à toute intensité les valeurs déterminées à 545 A.
(5.19)
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5.3.2- Cinétique de refroidissement du métal liquide.
MAXWELL et HELLAWELL ont montré que le nombre de germes dépend beaucoup de la
vitesse de refroidissement du bain liquide. L'évolution de la température Tb de ce dernier
dépend:
- des échanges thermiques entre le bain (température Tb) et le front de solidification
(température Tfr), de surface :J', à travers la couche limite, suivant un coefficient de transferts
hFp
- du dégagement de chaleur latente dû à la croissance des cristallites :
dTb MrC p 1f dt =- :J' ·hfr + (Tb - Tfr) + pLf dtS
En l'absence de cristallites, cette équation s'intègre, et donne la loi de refroidissement
du liquide avant la solidification, équation qui permet l'exploitation des thermogrammes
expérimentaux (par 4.2):
hp :f
Tb =Tfr + (T - Tf ) exp [ - r t]cre \fp p
(5.20)
Le coefficient de transfert hFr peut être calculé par la relation suivante,applicable aux
liquides ayant un nombre de Prandtl plus petit que l'unité (LEVICH, 1962):
hp =pC un/a
r p ~ *
U ufr
a = 17.8 + 2.5 ln (D ) (5.21)
th
L'épaisseur ô de la couche limite est estimée par la relation suivante, généralement admise pour
les couches limites en écoulement turbulent :
ô == 300 * "/ufr (5.22)
(5.23)
Tfr étant fixée, la vitesse de refroidissement P dépend du temps par Tb et de l'intensité du
brassage par ufr :
~ ufrP=-- (T - Tfr)
'V a b
-70-
La valeur théorique de hFr a pu être coroborée par les valeurs tirées de l'exploitation
des thermogrammes expérimentaux, qui a donné simultanément une estimation du paramètre Tfr
(par. 4.2).
5.4 - CROISSANCE EQUIAXE D'UN ALUAGE MULTICONSTITUE BRASSE.
L'alliage est un mélange formé par un solvant (ici l'aluminium) et des solutés notés j
(j = 1, 2, 3...... 12). La composition est notée par les concentrations volumiques, Cbj étant la
composition du bain, CLj celle du liquide à l'interface solide-liquide, CSj celle du solide
correspondant.
5.4.1- Représentation de l'équilibre solide-liquide
Le problème est limité à l'équilibre entre une solution solide et une solution liquide,
toutes deux diluées" Le liquidus est représenté par une relation linéaire :
Tq = TAI +L rnj * <;'j (5.24)
j
Dans cette approximation simple, mj est aussi la pente du liquidus du binaire AI-j. La
composition du solide en équilibre avec le liquide est donnée par le coefficient de distribution kj
défini par:
(5.25)
Ici kj est supposé constant, de sorte que sa valeur est celle qu'il a dans l'alliage binaire
A I-j.
5.4.2- Echanges de solutés résultant de la croissance
Nous partons des hypothèses suivantes, qui sont habituelles :
1) Les cristallitas sont sphériques, de rayon R,
2) Il Y a équilibre à l'interface entre la solide et le liquide,
3) La diffusion dans le solide est complète et le liquide peuvent être décrits par un coefficient
d'échange hj pour chaque soluté jo
4) Les échanges chimiques entre le solide et le liquide.
Celui~ci est calculé à partir de Dj, coefficient de diffusion de soluté j dans le liquide, par




Shj est calculé à partir de e à l'aide d'une corrélation citée par BATCHELOR (1980) :
2 112 1/3
Sh. = 2 + 0.35 (4R E }
J D -J 12
j
Cette formule est cohérente avec le cas de la diffusion pure (e = 0) pour laquelle Shj = 2.
En croissance , le flux dans le liquide provient de l'écart de composition entre solide et
liquide à l'interface pour chaque soluté j :
(5.27)
La relation ci-dessus tient pour négligeable le flux de diffusion dans le solid~. Elle
permet de calculer la concentration CLj dans le liquide à l'interface en fonction de la vitesse de
croissance, en fait en fonction du produit y = v.R :
Cb,C = 1




5.4.3. Expression de la surfusion
La surfusion à l'interface DT = Tq - Ti est la somme de trois contributions : la surfusion solutale
DTsol, la surfusion de courbure 2r/R, et la surfusion thermique. Comme MAXWELL, nous
négligeons cette dernière, donc Ti =Tb, température du bain liquide.
DT =Tq - Ti = 2r/R + DTsol
DTsol est la somme des contributions de chaque· soluté :
DT 1 = "" ffi. * (Cb" - CL")so ~J ~ 1j
(5.30)
(5.29)
Compte tenu de la relation 5.28, la surfusion solutale s'exprimf:3 en fonction d'une seule
variable y = v.R :




Elle présente donc des branches infinies pour y = Yj. Mais le domaine de variation de y
= voR est limité par des raisons physiques. D'abord y est positif ou nul. Par ailleurs, notons
Ymin la plus petite valeur positive de Yj . y est nécessairement inférieur à Ymin sinon
l'équation 5.28 donnerait à l'élément correspondant à Ymin une concentration négative. Donc:
0< y < Ymin (5.33)
En fait l'équation 5.31 ci~dessus garde une forme très voisine de l'équation 5015 du
modèle MAXWELL-HELLAWELL, pour lequel une limitation analogue existe. Le tableau 5.01
indique les différences principales entre les deux modèles.











dT = P * dt
DT = 2r/R + DTsol
Cb / (1-(1-k)(-S/2))
(-5/2) =_y/_O__
1 + (2ylrc/D) 1/2
y=v*R
1/X =




Cb j1(1 - Y1Yj )
Yj = Shj * Oj/(1-kj)
y=v*R
DTMH=
:I. m· * Cb· * (k· - 1)J J J J
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5.4.4 - Fonctionnement de l'algorithme
Le modèle est une simulation numérique du refroidissement du bain avec nucléation et
croissance des cristallites, comme celui de MAXWELL et HELLAWELL.. Au pas de temps i-1, le
modèle a calculé la surfusion DT, le nombre dN(i-1) de germes formés, ainsi que le rayon R des
differentes classes de cristallites formés éventuellement aux pas de temps précédents. L'équation
5.31 donne DTsol, dont est déduite par dichotomie la valeur de y = v*R, donc la vitesse v à
laquelle croît chaque cristal lite de rayon R. Le modèle calcule alors la nouvelle valeur des
rayons R, puis la quantité de solide formé dfs. Il en déduit le dégagement de chaleur latente, puis
la nouvelle valeur de la surfusion DT par l'équation 5.29. Enfin il calcule le nombre dN(i) de
cristallites formés le cas échéant et la nucléation s'arrête soit par épuisement des sites de
nucléation, soit par extinction, la recalescence ayant réduit la surfusion jusqu'à éteindre la
nucléation.
Du nombre total de germes formés NG, nous déduisons une taille de grains moyenne avec
l'expression
D = ( 6 )1/3
1t*NG
5.5 - EVALUATION DE LA TEMPERATURE DE LIQUIDUS DES ALLIAGES
(5.34)
La température de liquidus des alliages est approximée par une relation linéaire (eq.
5024). Les pentes de liquidus mj et les coefficients de partage kj sont estimés à partir des
diagrammes binaires (PHILLIPS 1974, HANSEN 1958); La concentration des solutés étant
faible, mj est assimilé à la pente de la tangente du liquidus. L'annexe B compare les valeurs
calculées de Tq aux valeurs expérimentales (BACKERUD, 1986 et PECHINEY).
L'estimation des températures d'équilibre solide-liquide des différents alliages est correcte.
Nous constatons que l'écart le plus important est enregistré par l'alliage 7010, qui est le plus
chargé. Ceci peut être une explication à ce comportement. En effet la loi utilisée est simple et ne
prend pas en compte les intéractions entre les solutés, ou la formation de certaines phrases. A
ceci peut s'ajouter une incertitude sur les valeurs de mj et kj dûe à la forme de certains
diagrammes binaires (par ex. AL-Zn).
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5.6 - RESULTATS GENERAUX DU MODELE
Comme le modèle MAXWELL-HELLAWELL, notre modèle donne une courbe T(t) qui traduit
l'évolution de la température du bain. Un exemple est présenté sur la figure 5.04. Elle montre
le refroidissement de liquide en surfusion, jusqu'à une surfusion maximum DTmax, puis une
remontée. La vitesse de refroidissement est fonction croissante du brassage, tandis que la pente
de la remontée dépend essentiellement de la vitesse de formation du solide dfs/dt. En fait, le
calcul est arrêté au bout de 4 s ou 6 s après l'apparition du premier germe. A cet instant, la
nucléation est toujours terminée. Mais la fraction solide est inférieure à 1 pour cent. En effet,
le modèle n'exprime pas les interactions apparaissant entre les cristallites pour les fractions
solides plus élevées. Il ne peut donc pas traduire le comportement de pseudo-plateau des courbes
expérimentales.
La figure 5.04 comporte une deuxième courbe, qui donne l'évolution du nombre de germes.
Typiquement, la nucléation ne devient importante que moins de deux dixièmes de degré avant
DTmax et elle s'annule ensuite dans la même gamme de température.





0.50 0.50 0.50 0.50
DT(K) VG(s -1 ) DT~K)
0.75 0.75 0.75 0.75
1.00 1.00 1.00 1.00
1.25 1.25 1.25 1.25
114 116 118 120 122 124 1350 1380 1410 1440 1470 1500
t(s) t(s)
Fig 5.04 : Evolution de la surfusion du bain (courbe a) et de la vitesse de germination (courbe
b). Alliage 5182 brassé à 600 A (à gauche), à 50 A (à droite), téta =7 degrés, No = 1E18 m-3
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La figure 5.05 montre l'évolution du rayon du premier cristallite formé. Comme MAXWELL
nous admettons que le cristallite nait avec un rayon Ro = 1 Jlm. Les résultats sont pratiquement
insensibles à ce choix. Initialement sa vitesse de croissance est rapide, mais elle décroÎt très
rapidement et tend vers une valeur faible pratiquement constante. La figure 5.06 montre
l'évolution du nombre de Sherwood Shj qui caractérise les transferts du soluté j entre le
cristallite et le bain. Sa valeur est constamment supérieure à celle correspondant à la diffusion
pure (Shj = 2). Dans le cas traité par la figure 5.06, il vaut 6.1 à la fin du calcul.
La durée de la nucléation dépend fortement du brassage : 1 à 2 secondes en cas de fort
brassage, une dizaine en cas de faible brassage. Cette durée se traduit par une distribution de
l'instant de nucléation, donc une distribution de taille des cristallites à un instant donné. La
figure 5..07 montre cette distribution à l'instant où le calcul est arrêté .. Comme le modèle ne
traite pas la croissance des grains lorsqu'ils interagissent entre eux, cette distribution n'est pas
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Figure 5.05 : Evolution du rayon du premier cristal/ite.












Figure 5.06 : Evolution du nombre de Sherwood caractérisant le transfert de soluté
entre le premier cristal/ite et /e bain. Alliage 5182 brassé à 600 A (à gauche),
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Figure 5.07 : Distribùtion de la taille des cristal/ites à la fin du calcul. La fraction
solide est a/ors 3.2 E-03. AI/iage 5182 brassé à 600 A (à gauche), à 50 A (à droite)
téta = 7 degrés,No = 1E18m-3.
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5.7 - INFLUENCE ET CHOIX DES PARAMETRES PRINCIPAUX
5.7.1 - Influence et choix de l'angle a
L'angle e est le paramètre le plus sensible du modèle car il intervient dans la fonction
exponentielle de la loi de nucléation. La figure 5.08 montre que pour edonné, la courbe présente
deux régimes : d'abord le régime d'épuisement, le nombre final de grains étant simplement le
nombre No de sites nucléants ; ensuite le régime d'extinction. Dans ce dernier régime, la pente
de la courbe devient très faible" Pour les différentes valeurs de e, les courbes ne se coupent pas.
Lorsque e décroit, la transition équisement-extinction se décale vers les densités de grains plus
élevées. Le comportement de notre modèle est donc très analogue à celui de MAXWELL et
HELLAWELL. L'annexe G détaille l'influence de e. Lorsqu'il diminue de 11 à 4 degrés, la densité
de grains NG augmente fortement.. La surfusion DTmax diminue, et la durée de nucléation se
contracte. Pour l'exploitation du modèle, nous avons adopté la même valeur que ces auteurs soit e
= 7 degrés, et parfois e= 4 degrés. A titre de comparaison, DUSTIN et KURZ (1986) ont choisi
pour F(e) une valeur de 8000 K3 environ, qui est donc très faible puisque F(e) vaut 9700 K3
pour e= 4 degrés, 90800 K3 pour e = 7 degrés et 550000 pour q = 11 degrés.
5.7.2 - Influence du pas de temps
Le tableau 5,,03 montre l'influence du pas de temps du sur le calcul de la taille de grains.
Les pas de temps de 0,1 s et 0.05 s sont trop grossiers. Ils créent des instabilités
numériques du fait que la germination est terminée en 2 à 5 pas de ,emps. Ce phénomène peut
soit:
- produire beaucoup trop de germes en peu de temps et on obtient un changement de pente
important sur la courbe. De plus, le nombre de classes de taille de grains est faible et non
significatif.
00 provoquer un trop grand dégagement de chaleur. La température du bain remonte au
dessus de Tq et le programme s'arrête, du fait d'une valeur négative de la surfusion.
L'écart sur la taille de grains entre les deux plus faibles pas de temps (0.01 s et 0.005
s) est peu important. Nos calculs sont stables pour 0.01 s. Nous choisissons ce pas de temps
pour limiter la durée de calcul et son volume.
5,,7.3 -Influence et choix de 0 0
00 est une constante adimensionnelle de la loi de cinétique de nucléation. Elle regroupe
différents paramètres caractéristiques de la surface des particules nucléantes. Le rôle de 0 0 sur
la taille de grains est semblable au rôle de No (nombre initial de sites nucléants) puisqu'ils
interviennent seulement par leur produit dans le facteur préexponentieL
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Le tableau 5.03 montre les résultats de deux séries de calculs, avec 0 0 = 1E24 s-1 et 1E30
s-1. Prenons par exemple les valeurs obtenues avec du 0.005 s et Tq - Tfr = 8 K. Augmenter 0 0
d'un facteur 1E06 fait passer NG de 1.92 E 09 grains/m3 à 2.45E09 grains/m3 , donc une
modification minime. Par ailleurs DTmax se trouve abaissée de 1,525 K à 1,435 K soit 10
centièmes de Kelvin, ce qui est ici considérable. L'explication est que à surfusion égale, la
vitesse de nucléation est 1E06 fois plus forte. Le dégagement de chaleur est donc plus fort et la
recalescence commence plus tôt, ce qui arrête la nucléation.
Finalement, nous avons retenu pour 0 0 la valeur 1E24 s-1, de sorte que avec No = 1E18
germes/m3 , le terme préexponentiel vaut 1E42 germes/m3/s, donc voisin de la valeur admise
par TURNBULL (1950), DUSTIN et KURZ (1986) ont adopté la valeur No.Oo = 1E16 m-3 , donc
beaucoup plus faible que la nôtre. Toutefois ce choix compense dans une certaine mesure la
valeur faible qu'ils ont adoptée pour le facteur F(q) sous l'exponentielle.
5.7.4 - Influence de Tq - Tfr
Tfr est un paramètre très sensible du modèle (tableau 5.03). En effet, la vitesse de
refroidissement du liquide en dépend fortement. NG' est une fonction croissante de Tq-Tfr. Ceci
traduit l'augmentation correspondante de P, vitesse de refroidissement. Cet effet tend à
s'atténuer pour les fortes valeurs. D'autre part la pente est plus forte pour les plus faibles
surfusions. Cet effet va dans le même sens que celui indiqué par MAXWELL. Toutefois, pour nos
valeurs de Tq-Tfp les vitesses de refroidissement sont beaucoup plus faibles que celles
explorées par MAXWELL. Elles sont proches de nos valeurs expérimentales.
Notre seule possibilité actuelle pour avoir une idée de la valeur moyenne de Tfr au cours de
la recalescence est l'exploitation des thermogrammes expérimentaux. (annexe E). Nous avons














Fig. 5e8 - Influence de 8 sur la densité de germes NGo Alliage 5182p brassé à 600 A.
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5.8 • INFLUENCE DE L'INTENSITE DE BRASSAGE
Linfluence de l'intensité de brassage a été étudié particulièrement sur l'alliage 5182
(tableau 5.04). Lorsque l'intensité de brassage augmente (de 50A à 600A), la vitesse de
refroidissement PL augmente proportionnellement. La courbe de refroidissement se contracte
sur une durée de plus en plus courte. Cette contraction est encore plus nette pour la nucléation.
Sa durée uex - unucl passe de 11,9 s à 1,2 s. Malgré cette réduction, le nombre de grains
augmente (de 1.1 E08 m-3 à 46E08 m-3) parce que la surfusion maximale s'est approfondie (de
1.121 à 1.168 K), de sorte que la vitesse de nucléation a augmenté considérablement. Le modèle
traduit bien l'affinement de grains observé expérimentalement lors du brassage. Les valeurs
calculées pour 9 = 4 degrés sont très voisines de celles mesurées sur l'alliage 5182-2 (Fig.
3.8).
5.9 • INFLUENCE DE LA COMPOSITION DE L'ALLIAGE
Les tableaux 5.04 et 5.05 mettent en évidence quelques effets de la composition en ce qui
concerne la formation des grains. Prenons les résultats relatifs à un brassage à 350 A(tableau
5.04). D'après la densité de grains NG' les alliages se classent dans l'ordre de taille de grains
croissante :
2024<5182<7010<3004<6060<1050
Le classement par taille de grains admis par les praticiens est :
2024<5182<7010<3004<6060<1050
Il Y a donc une grande similitude, mis à part le cas de l'alliage 7010. Nous reviendrons
sur ce point au chapitre 6.
Le brassage étant le même pour tous les alliages, la loi de refroidissement initiale est la
même. Ce qui change est d'une part la température de liquidus, qui modifie légèrement la vitesse _
de refroidissement PL, mais surtout la vitesse de croissance (voir- V1 max pour le 1050 et le
5182) : un alliage qui s'affine bien a une vitesse de croissance lente de sorte que à brassage égal,
la surfusion atteint les quelques centièmes de degrés supplért:lentaires où la nucléation est
abondante, sans que le dégagement de chaleur ne déclenche la recalescence.
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5 .. 10 D INFLUENCE D'ADDITIONS DE TITANE
Nous avons appliqué le modèle pour étudier l'influence d'additions de titane sur la
structure de grains. Nous avons choisi le cas de l'alliage 1050, brassé à 600 A, additionné de
0,005, 0,010, 0,020 et 0,050 pour cent de titane" Les résultats sont résumé par le tableau
5..04. Il Y a effectivement un effet, fonction croissante de la concentration en titane" Prenons la
plus forte, 0,05 pct Le nombre de grains est approximativement multiplié par dix" La raison
est que la vitesse de croissance a diminué (d'un facteur deux environ), de la sorte la surfusion
DTmax a augmenté (d'environ 2 centièmes de degrés).
0 0 du Ta-Tfr Pt Na dNldt Usurf UNuci Umax UEx DTNucl DTMax
S K Ks-1 1E08 m-3 1Eoa m-3s·1 S S S s K K
tE24 0.005 8 0.191 19.2 54.0 114.00 120.52 122.14 122.52 1.289 1.525
0.010 8 0.191 17.1 54.0 114.00 120.5 122.13 122.83 1.292 ·1.523
0.050 8 0.191 4.4 52.0 114.00 120.40 122.00 123.50 1.271 1.493
0.100 8 0.191 1.5 1.7 114.00 120.40 121.80 124.90 1.271 1.468
0.100 1 5 0.361 48.7 250.0 90 93.14 94.04 94.46 1.283 1.553
0.050 2 0.048 0.2 0.08 169.00 210.60 221.70 227.15 1.256 1.421
1E30 0.005 8 0.191 24.5 80.0 114.00 120.15 121.54 122.11 1.230 1.435
0.010 8
0.050 8 0.191 5.1 11.0 114.00 120.5 121.40 122.75 1.214 1.406
0.100 8 0.191 1.7 11.0 114.10 120.00 121.20 124.20 1.207 1.385
0.100 1 5 0.361 60.02 370.0 90 92.96 93.73 94.09 1.224 1.458
0.050 2 0.048 0.4 0.1 169.00 207.50 216.55 221.05 1.210 1.249
Tableau 5.03 : Influence de Qo' Tq co Ttri et de
l'Alliage 5182 brassé à 600 A, No ::; 1E18 mo3 , Teta = '1 degrés
Tableau 5.05
Résultats du modèle appliqué aux alliages étudiés
(Teta =4 degrés, Qo =2E24 s-1, No =1E18 m-3, du =0.01 s, Tq .. Tfr =8K)
---------------~--------------------------------------~-~Alliage DTmax °moy ti3 Unucl Uex
1050 0,378 907,3 2,557 109 183,46 184,05
1060 0,380 735,8 4,795 109 185,93 186,54
3004 0,383 526,7 1,307 101 0 188,66 189,30
2024 0,390' 331 ,3 5,253 101 0 197,32 198,00
5182 0,390 344,3 4,680 101 0 198,08 198,77
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DISCUSSION DES RESULTATS EXPERIMENTAUX
A L'AIDE DE CEUX DU MODELE
6.1 - MACROGRAPHIES ET RECALESCENCES DE L'ALLIAGE 1050
Le présent paragraphe est une discussion des informations principales obtenues sur la
formation des grains de solidification dans l'alliage 1050, essentiellement des thermogrammes,
plus particulièrement leur partie recalescence, ainsi que les macrographies. Nous avons signalé
une macrostructure complexe puisqu'elle comporte successivement une zone colonnaire
interrompue par une bande de grains colonnaires et équiaxes, puis la zone colonnaire reprend.
Les thermogrammes du 1050, brassé à 350 A ou 600 A présentent tous une
recalescence, mais la macrographie révèle que les thermocouples sont prisonniers de la zone
colonnaire. La recalescence étant associée aux phénomènes de croissance équiaxe (LIPTON,
1983), elle indique la période de temps où un certain nombre de cristaux se sont formés en
suspension dans le métal liquide. L'épaisseur de métal solide est alors de 2 à 3 cm, puisqu'elle
n'a pas atteint la première colonne de thermocouples. Les cristaux grossissent. Par le
dégagement de chaleur latente, la température du bain remonte. Ce réchauffement du bain est
enregistré par tous les thermocouples, donc aucun n'est encore entouré par un volume de solide
conséquent.
Plus les grains deviennent massifs, moins ils ont tendance à être entrainés par le fluide
et ils sédimentent formant ainsi le cône de sédimentation. Les grains en suspension peuvent
s'accrocher au front solide-liquide et former ainsi les bandes de grains colonnaires-équiaxes
que nous observons sur les macrographies. Cette structure de bande, et le fait que la partie de la
zone colonnaire qui recouvre le cône de sédimentation présente seulement très peu de grains
équiaxes prisonniers, suppose que la nucléation équiaxe est ponctuelle dans le temps. La
nucléation équiaxe n'a pas donné assez de germes pour que la fraction solide atteigne les 66 0/0
volumiques invoqués par HUNT (1984) pour avoir la transition colonnaire-équiaxe.
6.2 - COMPARAISON ENTRE LES ALLIAGES 1050 ET 5182 BRASSES A 350 A
Pour le 5182, les thermocouples présentent tous des recalescences. La macrographie
montre que, en fin de solidification, ils sont prisonniers de la zone équiaxe. Le fait important ici
est que la croissance colonnaire se trouve stoppée très tôt alors qu'elle s'est poursuivie dans le
cas de l'alliage 1050. La discussion fait intervenir la fraction solide instantanée fs si nous nou's
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réferrons au modèle de HUNT(1984) ou bien la vitesse de formation du solide dfs/dt si nous
faisons intervenir le dégagement de chaleur latente (WITZKE 1980). L'une et l'autre de ces
grandeurs font intervenir le nombre de grains NG, la surface de ces grains et la vitesse linéaire
v de progression de l'interface.
Tableau 6.01
Résultats du modèle concernant la croissance du premier grain dans
les alliages 1050 et 5182
Alliage 1050 5182
intensité (350 A) (350 A)
UNucl s 190.25 204.97
U s 192.25 206.97
~ mc3 1.66 E+08 2.42 E+09
v m s-1 4.91 E-05 1.97 E-OS
FS 9.11 E-04 6.16 E-04
dFS/dt sc 1 0.15 E-02 0.13 E-03
U s 194.25 208.97
~ m- 3 1.66 E 08 2.42 E 09
v m s-1 9.03 EcOS 4.85 E-OS
FS 3.55 E-03 3.17 E-03
dFS/dt s.,1 S.SO E-02 8.30 E-02
Le modèle fournit des informations sur ces différents paramètres en fonction du temps..
Un problème est le choix de l'instant de référence. Nous proposons de prendre pour celui-ci
l'instant de nucléation. Le tableau 6.01 regroupe les résultats donnés par le modèle 2 secondes
après la nucléation (elle vient juste de se terminer pour les deux alliages), et 4 secondes après
la nucléation, le calcul étant arrété à ce moment là~ La vitesse linéaire de croissance v est
constamment plus faible pour l'alliage 5182 d'un facteur deux environ. La fraction solide est
plus faible également mais l'écart se réduit En effet le classement s'inverse en ce qui concerne
la vitesse de formation du solide.. Elle est légèrement plus faible à 2 secondes, elle devient un
quart plus forte à 4 secondes. La raison est que les grains du 5182 sont plus de 10 fois plus
nombreux et donc leur surface est plus importante.
6.3 - EXISTENCE DU CaNE DE SEDIMENTATION
Sur les alliages faiblement chargés (1050 ou 6060), nous avons observé dans tous les
cas des grains equiaxes sédimentés.
Nous n'avons pas observé un tel cône de sédimentation pour les alliages comme le 5182
ou le 7010. Nous attribuons ce fait expérimental à la difference de ramification des cristallites.
ESAKA (1986) ont montré que plus la concentration du soluté est importante plus les dendrites
sont ramifiées. Le 5182 étant un alliage beaucoup plus chargé que le 1050, les dendrites seront
plus ramifiées. Elles auront donc une sédimentation plus lente.
6.4 - FORME DU FRONT SOLIDE-LIQUIDE A UN INSTANT DONNE
Comme nous le signalons au paragraphe 4.8.2., la durée du pseudo-plateau Dpp est non
seulement une fonction linéaire de x, distance à la paroi, mais aussi de z, niveau du
thermocouple. D'après les figures 4.12 et 4.13, Dpp est pratiquement proportionnelle à x :
··8}-
Dpp = B. x
D'après la figure 4.14, la relation entre Dpp et z est linéaire :
Dpp = upp - umax = a · (z • ta)
(6.01 )
(6.02)
Nous tirons de ces relations l'équation du front dans l'espace z, x, à un instant uF donné
(par exemple l'instant d'une trempe) :
uF = umax + 8 · x (z - la) (6.03)
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Fig. 6.01 : Forme du front solide-liquide dans l'alliage 1050 (en trait plein), comparée au
profil calculé à 300, 500,. 800s (en tirets) ;a) brassage à 350 A b) brassage à 600 A.
La position du front est donc donnée par :
up "" umax
x= B (z - Zo) .
(6.04)
C'est l'équation d'une hyperbole ayant pour asymptote z = Zoe La figure 6.01
superpose la forme calculée du front pour différentes valeurs de uF d'une part, et la forme de la
frontière colonnaire-équiaxe tirée des macrographies pour les deux expériences brassées à 350
A et à 600 A, d'autre part.
Les formes calculées et la forme observée sont très semblables. Notons à ce propos
qu'elles proviennent d'informations complétement indépendantes : la forme calculée découle de
IUanalyse des thermogrammes ; la forme observée provient des macrographies. Pou~ cette raison
nous pensons que cette similitude constitue un argument fort pour justifier notre hypothèse
suivant laquelle la fin du pseudo-plateau du thermogramme traduit le passage du front




Analysons un peu plus la forme du front à partir de l'équation 6.04. La figure 4.14
permet de donner la valeur de Zoe Pour 350 A, Zo = 0 ce qui correspond au fond de la lingotière.
Pour 600 A, Zo vaudrait entre -110 et -220 mm. Ceci signifie que lorsque le brassage devient
plus fort, le front tend à devenir plus vertical de sorte que son "asymptote" est rejetée plus loin
que le fond de la lingotière.
Comme nous le voyons, le front est loin d'être plan. Sa surface est plus grande que la
surface de la paroi froide du moule (0,7m *0,24m), surface qui figure dans le modèle. La
figure 6.01 permet d'évaluer la "surface lissée" du front soUde-liquide. Nous mesurons sur la












Tableau 6.02 - Rapport Wsg entre surface lissée au front solide-liquide et surface de la paroi
froide
La surface lissée est le produit de LA par l'épaisseur de la lingotière (70 mm). Les
valeurs correspondantes sont dans le tableau 6.02. Plus le brassage est fort, plus la surface
lissée se rapproche de celle de la paroi froide. Donc, le modèle sous-estime la surface d'échange.
Pour préparer la discussion qui va suivre, nous définissons le rapport Ws entre la "surface
lissée" et la surface plane.
6.5 - SURFACE D'ECHANGES THERMIQUES AU FRONT SOUDE-LIQUIDE
Le paragraphe 4.5 a montré que le coefficient d'échange expérimental hr décroit
lorsque le brassage augmente. Ce résultat est paradoxal. D'ailleurs l'équation 5.21 montre que
hFr est proportionnel à 1. Nous remontons à l'analyse des courbes de refroidissement du liquide
avant solidification. Le traitement de minimisation donne en fait globalement la valeur des
paramètres Tfr d'une part, et celle du monôme h~ / pCpV. En ce qui concerne l'interprétation
du résultat numérique, p et Cp sont donnés par les tables thermodynamiques, V est le volume du
liquide pris au tout début de la solidification. Il est très voisin de la valeur géométrique (0,07 m
x 0,25 m x 0,20 ml. Par contre, le paragraphe précédent a montré que la surface d'échange ~
réel peut être très différente de la surface géométrique Y' (0,07 m x 0,25 ml.
(6.06)
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La logique de l'équation 5.20 est que le système considéré, c'est à dire le liquide ayant
la température Tb, possède une frontière à la température unique Tfr. Cette frontière ne peut
être que la surface du front solide - liquide réelle (:J'réel, \f réel). Elle ne peut pas être la paroi
froide car du côté métal, sa température est inconnue. Par conséquent, nous devons avoir:
hr * Y' = hFr ~ réel
Cette équation définit Ws ; rapport expérimental de surface. Cette relation donne:
~ , 1
h =h ~=h w&1 Fr ~ Fr s
avec hFr =p. Cp. Ufr / (l.
Les tableaux de l'annexe E donnent les valeurs calculées de Ws à partir de hT et de hFr.
Ws est fonction de la position du thermocouple, du brassage et de l'alliage. Pour le 5182 brassé
à 600 A, sa valeur est proche de 1 et la dispersion est faible. Par contre, à faible brassage, Ws
peut atteindre de très fortes valeurs (Ws ~ 20 pour l'alliage 3004 brassé à 50 A) et la
dispersion augmente (Figure 6.2). Ces écarts ont la même origine que celle observée sur P.
Quelques valeurs singulières peuvent apparaitre pour les thermocouples situés en haut du
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Figure 6.02 - Rapport de surface Ws d'après les thermogrammes de solidification
de l'alliage 5182. '
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La surface lissée du front ne permet pas d'expliquer des valeurs de Ws supérieures à
1,5 dans le cas de 350 A. Pour expliquer les fortes valeurs Ws observées à moyen ou faible
brassage, deux types d'hypothèses peuvent être envisagées:
- une augmentation de la surface réelle d'échange par un phénomène du type rugosité,
- un mécanisme de transport de la chaleur qui s'ajouterait au mécanisme convectif proposé.
6.5.1 - "Rugosité" du front solide-liquide
Le front n'est certainement pas plan puisqu'il est formé de dentrites. L'échelle des
dentrites dépend des conditions de croissance. Pour nos lingots brassés à 350 A, la périodicité
des dendrites secondaires est d'environ 100 microns. L'écoulement de chaleur ne voit pas cette
périodicité car la forme des isothermes est lissée à une échelle plus grande. Par contre,
l'écoulement de chaleur peut être sensible à la périodicité des axes primaires dendritiques.
D'après ESAKA (1986), la périodicité primaire n'est pas fonction de la périodicité secondaire,
mais elle peut être 10 à 100 fois plus .grande. Les observations sur modèles transparents
montrent un arrangement en forêt de sapins. Dans ces conditions un facteur 2 au maximum est
possible.
6.5.2. Arrachement et refusion de fragments dentritiques
Beaucoup d'auteurs mentionnent l'hypothèse que des fragments dentritiques peuvent
être arrachés au front solide-liquide, entrainés dans le bain et refondus. Du point de vue
thermique, ce mécanisme comporte un transport de chaleur sous forme de chaleur latente qui
contribue au refroidissement du bain (LIPTON 1983) et donc augmente la valeur apparente de
hT. Il est paradoxal d'invoquer ce mécanisme pour les faibles brassages plutôt que pour les forts
brassages. En fait, nous pouvons imaginer que pour les forts brassages, le front est lissé par un
effet mécanique ou thermique. Par contre, à faible brassage, la rugosité invoquée au paragraphe
précédent peut donner lieu à des arrachements.
Or la périodicité dentritique est fonction de la composition de l'alliage, en particulier
de l'intervalle de solidification /:::;,. To. Pour les différents alliages industriels brassés à 350 A, il
Y' a donc même effet mécanique de lissage du front, mais certainement une périodicité différente..
Aucune corrélation n'apparait (Fig 6.3), nous en concluons que ce mécanisme est peu probable
dans notre cas.
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6.5.3 - Nucléation, transport et refusion entre le front et le bain
Tout le long du front solide-liquide existe une couche de liquide en forte surfusion qui
peut atteindre une dizaine de degrés (annexe E). Dans cette couche limite, il peut avoir une
abondante nucléation. Les cristallites peuvent se trouver entrainés dans le bain et y refondre.
Cet effet comme le précédent est un transport de chaleur sous forme de chaleur latenteo
La question qui se pose est la corrélation de cet effet, s'il existe, avec la composition de
l'alliage et l'intensité de brassage. Comme nous l'avons fait dans le modèle, nous admettons que la
température du front est 8 degrés en dessous de la température de liquidus. De ce fait, nous ne
discutons "par l'effet de la composition. En' ce qui concerne le brassage, le temps caractéristique
du phénomène envisagé peut être estimé en première approximation en fonction de l'épaisseur d
de la couche limite et de la vitesse de frottement ufr :
~ 0 • ~ 300" constantetemps caractensttque =_u_= = _
ufr ufr 12
Par ailleurs le volume où s'effectue la nucléation est fonction croissante de d, donc
aussi fonction du brassage" Admettons en première approximation que l'effet est proportionnel
au volume, ainsi que au temps caractéristique. On attend donc un effet d'autant plus marqué que
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Figure 6.3 -Influence de l'intervalle de solidification Li Ta sur Ws , rapport expérimental de
surface, pour les alliages brassés à 350 A.
6.6 - RECALESCENCE ET TAILLE DE GRAINS
Considérons la partie recalescence des courbes de refroidissement. Le modèle donne une
courbe de recalescence qui traduit le déroulement dans le temps de l'histoire
nucléation-croissance en un point M. Expérimentalement, le thermocouple voit la résultante du
déroulement ci-dessus, aux points· voisins M', M"... dans le volume qui l'influence
thermiquement, avec des décalages qui traduisent les gradients de température. Cet effet de
gradient est d'autant plus fort que le brassage est plus faible parce que la courbe du modèle est
déjà plus étalée, et surtout parce que les gradients sont plus forts.
En ce qui concerne la taille de grains, la Figure 3.7 montre une dispersion beaucoup
plus importante par les faibles brassages que pour les brassages forts. La dispersion des rayons
des cristallites donnée par le modèle est très faible. Elle reflète essentiellement la différence de
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durée de vie, c'est à dire la différence uex - unucl (tableau 5.04). Même dans le cas des faibles
brassages, ce n'est qu'une très faible partie de l'histoire de la solidification. La distribution
expérimentale des tailles de grains reflète principalement l'étalement dans le temps des
histoires thermiques locales.
En ce qui concerne l'effet de la composition, c'est un fait connu que le brassage affine
seulement les alliages qui-donnent déjà, en l'absence de brassage, une forte proportion de grains
équiaxes. Le modèle montre que le grain fin résulte des quelques centièmes de degré de surfusion
supplémentaires qui peuvent être atteints dans des conditions de brassage données, parce que la
croissance est suffisament lente pour ne pas provoquer le réchauffement du bain. C'est ce qui
fait la différence entre l'alliage 5182 (croissance lente se traduisant par une recalescence aigue
mais profonde) et l'alliage 1050 (croissance plus rapide, recalescence étalée dans le temps et
moins profonde, Figure 4.9).
6.7 - INFLUENCE DE LA COMPOSITION SUR LA TAILLE DE GRAINS
Comme nous l'avons signalé au chapitre 5, pour traduire l'influence de la composition
dans les alliages binaires, Maxwell et Hellawell introduisent le paramètre 1IX :
1IX = mCb (k - 1) (6.07)
Ce paramètre a la dimension d'un intervalle de solidification pour un alliage de composition kCb.
Nous étendons cette notion aux alliages multiconstitués et nous la notons DTMH
DTMH = Lmj <;'j (kj -1)
j
(6.08)
Le rôle de ce paramètre dans la cinétique de croissance apparait lorsque l'on examine l'équation
5.31. Pour les valeurs faibles de ylYj elle se réduit à :
DTsol ~ vR L [m. Ch· (k. -1) Sh : D] (6.0 g)
. J ~ J ..
J J J
D'un soluté j à l'autre, seule la valeur de Dj fait varier Shj. Si on admet que tous les Dj sont
identiques, il vient que f à un instant donné, la vitesse de croissance est inversement
proportionnelle à DTMH.
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La figure 6.04 permet de comparer aisément le diamètre moyen des grains calculé à
l'aide du modèle et le diamètre équivalent mesuré dans les expériences de brassage à 350 A.
Il est à noter que, dans le modèle, intervient la loi de nucléation hétérogène.- Dans cette
loi, les paramètres 0 0 , No et 9 sont très mal connus. Les résultats du modèle présenté
correspondent à un ajustement de ces paramètres dans les plages de variation physiquement
admissible. Avec un peu plus de temps et de patience, le facteur 4 d'écart sur la taille des grains
aurait pu être réduit, jusqu'à une meilleure corrélation.
Le classement par ordre de taille de grains qui résulte des alliages est le même que le
classement expérimental, à l'exception de l'alliage 7010. Or cet alliage est particulièrement
chargé. Un interaction thermodynamique entre solutés peut elle modifier les valeurs mj' kj et
changer le classement ? Nous avons repris le calcul de DTMH en prenant les valeurs mj et kj
telles qu'ells peuvent être déduites des diagrammes ternaires AI-j-j'. La réponse est négative.
Même si telle ou telle valeur de mj etkj se trouve modifiée, la valeur de DTMH change peu et le
classement n'est pas bouleversé. A l'exception de l'alliage 7010 près, les résultats calculés et
expérimentaux vont dans le même sens : même classement des alliages en fonction de leur
capacité à s'affiner, même évolution de la taille de grains en fonction du paramètre DTMH, sous
la forme d'une loi en puissance. Cette conclusion est d'une grande importance sur le plan
pratique. En effet, à partir de là, il est relativement facile de définir une stratégie en matière
d'affinage, tenant compte de la nature de l'alliage. A titre d'exemple, les partenaires industriels
av~ient prévu, à l'aide de ce modèle, que en procédé CREM, l'affinage du grain serait plus
difficile à obtenir pour un alliage 3004 que pour un alliage 5182, ce qui est effectivement le
cas.
De plus, il se dégage une meilleure idée du rôle des solutés en particulier des éléments
mineurs, dans la structure de grains : ce qui est important, ce n'est pas la concentration Cbj de
chaque soluté, c'est sa contribution à la surfusion solutale. Dans le cadre de l'approximation de
l'équation 6, cette contribution peut être réduite au groupement mjCbj (kj - 1), c'est à dire à
la contribution de soluté à l'intervalle DTMH. C'est ainsi que des éléments mineurs peuvent jouer
dans la croissance des grains un rôle aussi important que d'autres éléments pourtant majeurs.
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6.8 -INFLUENCE D'ADDITION DE TITANE
Pour obtenir un bon affinage de nuances du type de la série 1000, une pratique
industrielle consiste à rajouter du titane à un niveau de l'ordre de la centaine de ppm en plus de
l'agent affinant. D'après le modèle (tableau 5004), la densité volumique de grains, NG vaut 1.2 E
09, 6.4 E 08 et 209 E 09 m.,3 pour les alliages 3004, 1050 + 0.02 Ti et 1050 + 0.05 Ti
respectivement.. Le classement est conforme à ce que les praticiens annoncent Cette similitude
montre qu'à ces teneurs, l'addition de titane agit essentiellement sur le mécanisme de croissance
des grains. Ainsi se détache l'influence du titane, qui à un niveau de l'ordre de la dizaine de ppm
peut jouer un rôle prépondérant dans l'affinage du grain, ceci indépendamment de l'action des
affinants du type AT58 connus. Il y a certainement là, l'explication scientifique de la pratique
industrielle qui consiste à ajouter du titane en plus de l'agent affinant pour obtenir un bon
affinage, en particulier sur les alliages de la série 1000.
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Figure 6,,04 ." Taille de grains calculée~ taille de grains expérimentale en fonction de DTMHo " Les
segments représentent les écarts entre minimum et maximum de composition. (1 = 350A)"
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CONCLUSION
Le présent mémoire rend compte du programme de recherches expérimentales et
théoriques concernant l'influence du brassage électromagnétique sur la structure de grains de
.solidification d'une série d'alliages industriels à base d'aluminium.
La structure de grains des lingots produits peut être décrite en termes simples
uniquement dans le cas de fort brassage sur des alliages connus pour donner un grain fin. Dans ce
cas, elle est formée pre~que exclusivement de grains "équiaxes dont la taille est pratiquement
uniforme. Pour les autres alliages, ou en cas de faible brassage, les cristaux colonnaires
occupent une part plus ou moins grande du lingot. Par ailleurs une partie des grains équiaxes ont
sédimenté. D'autres peuvent être emprisonnés au milieu des cristaux colonnaires.
La taille des grains équiaxes diminue lorsque le brassage augmente. L'affinage est très
spectaculaire quand on passe de la convection naturelle à un brassage moyen, ensuite son
efficacité décroit asymptotiquement. A intensité de brassage équivalente, les alliages peu chargés
présentent des grains beaucoup plus grossiers. Toutefois, les lingots de ces nuances présentent
toujours un cône de sédimentation formé de grains équiaxes fins, qui ont une grande importance
dans les produits de coulée continue.
Les enregistrements numériques de courbes de refroidissement apportent beaucoup
d'informations sur le comportement du liquide dans un lingot brassé. Ils permettent
l'exploitation des résultats expérimentaux avec les modèles proposés. En particulier, avant
solidification les fluctuations traduisent certaines caractéristiques turbulentes de l'écoulement.
Nos résultats expérimentaux montrent que le brassage modifie la morphologie du
front solide-liquide. Par ailleurs un mécanisme de type cristallisation + refusion intervient
dans le transport de chaleur entre le bain et le solide.
La qualité des enregistrements a permis de mettre en évidence dans nos gros lingots
des phénomènes de recalescence, tels qu'on les voit habituellement sur les petits échantillons
d'analyse thermique. Nous montrons que la fin du pseudo-plateau peut être assimilée au
changement de régime hydrodynamique correspondant au passage du régime de cristaux en
suspension dans un liquide brassé au régime de percolation du liquide à travers un squelette
solide fixe.
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Sur le plan théorique nous proposons un modèle numenque pour simuler les
phénomènes de nucléation et de croissance dans un liquide brassé électromagnétiquement. Il
prend en compte les paramètres du procédé, essentiellement l'intensité de brassage et la
composition des alliages. Le modèle est appliqué à des alliages industriels d'aluminium mais la
formulation est valide pour tous les alliages dilués. Il donne le nombre de grains par unité de
volume, la surfusion maximale ainsi que des résultats intermédiaires, tels que la surfusion du
début de nucléation, la vitesse de nucléation, et la vitesse de croissance des cristaux.
Le modèle montre que le brassage augmente la densité de grains. D'après le modèle cet
effet résulte d'une légère augmentation de la surfusion : quelques centièmes de degrés sont
significatifs du fait de la vitesse de nucléation très grande. Ceci explique la difficulté de trouver
une corrélation entre les caractéristiques expérimentales de la recalescence et la taille de
grains"
Le modèle classe les alliages industriels dans le même ordre que ce qui est connu dans
la pratique, à une exception près. De plus le modèle montre clairement qu'à un niveau de
brassage donné j la différence entre un alliage à grains fins et un autre plus grossier vient
essentiellement de la différence de vitesse de croissance.
Dans le même esprit le modèle montre que des additions mineures de certains solutés
peuvent jouer un rôle important. Ce résultat explique l'influence d'une très faible addition de
titane indépend"amment de l'effet d'agent nucléant.
Le modèle est un point de départ pour une extension prenant en compte par exemple
une géométrie plus réelle des cristallites comme la fraction solide interne, ou les interactions
en fin de solidification. Pour les cas de brassage moyen ou faible, il conviendrait de tenir compte
du champ de température correspondant à l'écoulement réel afin d'aborder la distribution de
taille de grains.
ANNEXE A : LISTE DES SYMBOLES
A (s .m-2) Perte de la courbe Dpp = f(x) à y = ete.
B (s m-2) Perte de la courbe Dpp = f(y) à x = ete.
a ( - ) Facteur dans l'équation 5.21.
Cbj, CLj, CSj (mole/m- 3 ) Concentration volumique du, constituant j
dans le bain, dans le liquide interfacial,
dans le solide.
Cp (JK-1 m -3) Capacité calorifique du liquide.
0 (m) Diamètre équivalent du grain.
D· (m 2 s-1) Diffusivité chimique du constituant j.J
Dmin (K2) Résidu de la minimisation.
Dpp ( s ) Durée du pseudo-plateau.
Dr ( s ) Durée de la recalescence.
DT (K) Surfusion.
DTex,DTmax' DTnucl (K) valeurs de la surfusion, figure 5.04.
DTM-f (K) Intervalle de température caractéris-
tique, eq. 6.0S.
DTsol (K) Surfusion solutale.
Dth (m 2 s-1) Diffusitivité thermique.
du (m) épaisseur de la couche limite.
a
âSv (J K-1 m-S ) Entropie de fusion volumique.
âTo (K) Intervalle de solidification.
e (W kg- 1 s-1) Taux de dissipation de l'énergie turbulente.
fs ( - ) Fraction solide.
f( 9) Rapport de volumes, eq. 5.02.
r (Km) Paramètre Gibbs-Thomson.
















Coefficient d'échange thermique, eq. 5.20.
valeur exp. du coefficient d'échangee
Intensité du courant dans le moteur linéaire.
indice relatif aux solutés.
Energie turbulente et sa valeur au voisinage
du front solide-liquide.
Coefficient de distribution du soluté je
Enthalpie de fusion volumique.
paramètre es. 5.05.
Pente du liquidus relative à je
Nombre de cristallites ..
Nombre d'Avogrado..
Nombre final de cristallites ..
Densité de sites de nucléation ..
Viscosité cinématique du liquide.
Indice relatif aux classes de cristal lites.
Vitesse de refroidissement du liquide, et sa
valeur au liquidus ..
Fréquence de nucléation par site.
distance à la paroi du cristallite





Energie de l'interface solide-liquide.




T, Tb, Tfr ( K) Température du bain, du front.
Tc (K) Température de coulée.
T1 (K) Température de fusion du solvant.
Tp, Tq (K) Tempéra~ure d'équilibre.
e (radians, degrés) Angle de mouillage, eq. 5.01.
U (s) Temps.
Uex, Umax, Unucl valeurs du temps, vo-ir fig. 5.04.
u fr (m s-1) Vitesse de frottement parietal.
Uref (s ) Durée caractéristique (Ch.4).
V (m s-1) Vitesse de croissance.
"\{ (m -3) Volume du bain.
Ws rapport de surface (Ch.6).
X
Y'Yj,Ymin (m 2 s-1) y = v * R eq. 5.28 et 5.32.
z,Zo (m) Coordonnée dans le lingot (Ch.6).
ANNEXE B
Composition des alliages, parametre DTMH
et temperature de liquidus.
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------------------------------------------------------------------
Alliage QJ Mg Mn Zn Si Fe Zr DTMH TLcalc. TLexp.
(K) (K) (K)
min O.OS 0.25 1.50 65S,4
1050 vis 0.10 0.30 1.82 65S,0 659
max 0.12 0.35 2014 657,7
min 4.2 1.25 0.30 OoOS 0.10 17.0 63S,5
2024 vis 4.4 1.35 0.60 0.10 0.15 18.3 636,7 63S
max 4.6 1.45 0.90 0.12 0.2 19.6 635,0
min 0.10 1.05 0.95 0.15 0030 602 651,6
3004 vis 0.15 1 .1 0 1.00 0.17 0.40 7.1 650,5 649
max 0020 1.15 1.05 0.20 0.50 S.O 649,5
min 4040 0.30 o.OS 0.20 1605 636,8
5182 vis 4.60 0.35 0.10 0.25 17.5 635,5 638
max 4.80 0.40 0.12 0.30 1805 634 p 1
min 0.40 0.35 0.15 3.9 655,3
60S0 vis 0.45 0.40 0.19 4.5 654,5 654
max 0.50 0.45 0022 5.0 653,9
min 1.55 2.20 5.90 0.07 0.10 24.0 624,5
7010 vis 10S0 2.35 6.10 0.08 0.12 0.11 25.1 622,9 630
max 1070 2.50 6.30 0.10 0.13 26.5 621 ,2
---------------~~-------------~-~-------------~---------------------
ANNEX C : Pente du liquidus (mj)' coefficient de partition (kj)
et coefficient de diffusion des solutés j dans AI.
Cr 3.78 1.95 ( 1 3 ) 7.20 ( 1 8)
QJ -3.39 0.17 ( 1 3 ) 5.54 ( 1 8 )
Fe -4.44 0.029 ( 1 4 ) 2.81 ( 1 9)
Mg -4.91 0.30 ( 1 3) 5.80 ( 1 6 )
Mn -0.75 0.70 ( 1 4 ) 7.20 (17)
Si -5.93 0.12 ( 1 3) 9.20 ( 1 6 )
Ti 33.33 7.67 ( 1 4 ) 2.52 ( 1 5 )
Zn -3.21 0.45 ( 1 3 ) 7.20 ( 1 7)
Zr 4.55 2.55 . ( 1 3 ) 2.80 ( 1 7)
-------------------------------------
(13) HANSEN M., ANDERKO K. (1958)
(14) PHILIPS H.W.L.
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ANNEXE D : Constantes physiques relatives
à AI pur.
Tlat = 364 K Rapport Lf/Cp.
r = 1.32 E~07 Km Paramètre Gibbs-Thomson.
0' = 0.122 Jm-2 Energie interfaciale Solide-Liquide.
L\Sv = 1.004 E 06 JK-1 m-3 Entropie de fusion volumique.
No = 1E 18 m-3 Densité de sites de nucléation.
0 0 = 2E24 s~1 Fréquence de nucléation par site.
TF = 933 K
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Volume atomique
Lf = 10673 J/mole
p = 2368 kg/m3
v = 5.22 E-07 m2/s




Cette annexe résume les caractéristiques des thermogrammes, c'est à dire des
enregistrements température-temps pour les différents thermocouples ; les résultats sont
présentés sous forme de tableaux. Ils sont disposés suivant la position du thermocouple dans le
lingot.
La partie gauche résume les mes~res relatives au refroidissement du liquide : Tfr
(noté Tf), l'écart-type, P, vitesse de re~roidissement au liquidus, Ws (ch. 6.).
La partie droite, relative à la recalescence et au pseudo-plateau, donne les


















































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































































o mm 1878 1920 1972 2157 2224 2711
2,7 2,5 1 ,9 1 ,7 1 ,0
DT
max K 1,100 1,132 1,166 1,292 1,317 1,348
Unucl s
s
11 0, 3a 11 0,45 11 0 ,61 __




o mm 698 750 836 878 1241
45 33 28 1 0
DT






120,02 120,82 121,03 121,55
3004
o mm 1120 11 96 131 7 1354 1478 2673
11 8 8 6
DT





113,64114,11 114,22 114,33 114,45




Effet de Teta et No
(Alliage 5182-600A)
-118-
No 1020 1018 101 6 1010 109 10S
--------------~----~-----------------------------------------------Teta
----------------~----------------------------~---------------------4 degrés D mm 261 276 576 ep ep
NQ 1EOS m-3 1070 909 100 ep ep
DTmax K 0,394 0,407 0,457 ep ep
Unucl s 114,97 115,02 11 5, 19 ep ep
Uex s 115,39 115,4S 115,63 ep ep
7 degrés D mm 746 774 904 1241 2673
NQ 1EOS m-3 46 42 26 1° 1
DTmax K 1 ,17 1 ,20 1 ,34 1 ,37 1 ,40
Unucl s 118,98 119,14 119,72 119,84 119,95
Uex s 120,19 120,46 121,46 121,97 121 ,22
-------------------------------------------------------------------11 degrés D mm 2075 2173 2565 2674 3039
~ 1EOS m-3 2,1 1 ,9 1 p 1 1 ,0 0,7
DTmax K 3,34 3,44 3,79 3,86 3,94
Unucl s 133,38 134,06 136,55 137,05 137,58














2024 400 (R) 300 (DB) TK
350 300 (08) TK
245 350 (08) TK
2024 + Ti 350 (R) 300 (08) TK
3004 350 (R) 400 (08) TK
350 360 TK+VT
50 420 TK+VT
5182-1 450 250 TK
350 200 TK









7010 350 340 TK+VT
350 (R) 500 (08) TK
7010 + Zr 350 (R) 500 (08) TK
Les enregistrements de température ont été effectués sur la chaine de mesure HP
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